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Das  Stabflammspritzen  zählt  zur  Verfahrensklasse  des  thermischen  Spritzens.  Dies  sind  weit 
verbreitete Verfahren zur Erzeugung funktioneller Schichten auf Bauteilen, wobei deren Grundmate‐
rial  für  die  meist  nur  an  der  Oberfläche  auftretenden  kritischen  Beanspruchungen  abrasiv‐
mechanischer, thermischer oder korrosiver Natur nicht geeignet ist. Das entsprechende Schichtmate‐
rial  hingegen  ist  nicht  für  die  Volumenbeanspruchung  geeignet  oder  auch  aus  wirtschaftlichen 
Gründen nicht einsetzbar. Als Schichtmaterialien werden oftmals oxidische Systeme verwendet. Für 
Oxide  wird  zumeist  das  Plasma‐  oder  das  Hochgeschwindigkeitsflammspritzen  als  Verfahren 
angewendet.  Beide Methoden  verlangen  eine Automatisierung  und  aufwendige  Schutzvorrichtun‐
gen, so dass systematische Untersuchungen mit Variation mehrerer Parameter sehr aufwendig sind. 





Die  für  eine Anwendung wichtigen  Schichteigenschaften wie Phasenbestand und mechanische 
Kennwerte werden sowohl durch den Prozess als auch durch die eingesetzten Materialien bestimmt. 
Ein  für die mechanischen  Eigenschaften bestimmender  Faktor  ist der durch den  Prozess bedingte 
lamellare Aufbau der Schicht. Dabei entsteht eine durch Rissnetzwerke geprägte Mikrostruktur. Es 
ergeben sich damit Möglichkeiten der Beeinflussung und Steuerung von Material‐ und Bauteileigen‐
schaften,  die  über  klassische  keramische  Herstellungsrouten  nicht  mit  den  verwendeten 





Eigenschaft  des  Stabflammspritzens. Darüber  hinaus wird  hierbei  eine  Zwangsmischung  realisiert, 
indem  das  flüssige Material  an  der  Spitze  des  Stabes  einige Millimeter  von  den mit  ca.  100 m/s 
strömenden Gasen angetrieben fließt, bevor einzelne Tropfen abgelöst und weiter zerstäubt werden. 
Wie bei allen Verfahren des thermischen Spritzens kommt es auch beim Stabflammspritzen zu einer 
extrem  schnellen  Abkühlung  der  flüssigen  Tropfen,  wenn  diese  auf  das  Substrat  auftreffen. 
Insgesamt ergeben sich daraus mehrere Konsequenzen. Zum einen können Oxide und deren nahezu 
beliebige Mischungen mit einem Schmelzpunkt unterhalb der Flammentemperatur eingesetzt und im 
flüssigen  Zustand  gemischt  werden.  Zum  anderen  wird  die  flüssige  Mischung  so  schnell  zum 
Erstarren gebracht, dass eine Entmischung von Oxiden mit Mischungslücke  im festen oder flüssigen 
Zustand  in einem sehr  frühen Stadium gestoppt wird, so dass Hochtemperatur‐ und Nichtgleichge‐
wichtsphasen  eingefroren  und  damit  metastabile  Zustände  erhalten  werden.  Es  ist  sogar  die 
Entstehung amorpher Anteile möglich, und das bei Systemen, die nicht  für  ihre hohe Glasbildungs‐
neigung bekannt sind.  















möglich  ist.  Die  Untersuchungen  sollen  deshalb  auf  die  drei  Hauptgebiete  Phasenentwicklung, 





Das Hauptanliegen  der  vorliegenden Arbeit  besteht  darin,  verschiedene Grundaspekte  in  dem 
pseudo‐ternären  System  Al2O3‐TiO2‐ZrO2  aufzuklären.  Aus  der  Konzentration  auf  die  drei  oben 
hervorgehobenen  Hauptgebiete  ergeben  sich  somit  folgende  Fragestellungen:  Wie  sieht  die 
Phasenentwicklung  im Vergleich  zu bekannten Systemen wie  z.B. Al2O3, Al2O3‐TiO2 oder Al2O3‐ZrO2 
aus  und wie  entwickeln  oder  verändern  sich  die mechanischen  Eigenschaften? Was  passiert mit 
diesen metastabilen Systemen bei einer nachfolgenden Temperaturbehandlung? Bilden sich Phasen 
wie  ‐Al2TiO5  oder  ZrTiO4  und  wie  verhalten  sie  sich  in  den  Instabilitätsbereichen?  Existiert  ein 
amorpher Anteil? Und wenn  ja: Wie  ist dieser  in der  Schicht  verteilt?  In welcher Wechselwirkung 
stehen die einzelnen Komponenten der Zusammensetzung? Aus den Ergebnissen dieser Fragestel‐
lungen  erwachsen  zugleich  weitere  interessante  Probleme,  die  aber  im  Detail  in  den  jeweiligen 
Kapiteln dargelegt und diskutiert werden sollen.  
Zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften wird eine neue Methode zur Probengewin‐


















Es wurden  die  Zusammensetzungen  reines  Al2O3  und  Al2O3 mit  jeweils  5  oder  10 ma.%  TiO2 
und/oder ZrO2 und die Kombinationen daraus untersucht. Bei den binären Mischungen wurden je 10 
ma.%  zugesetzt. Nach dem Verspritzen dominiert bei  allen untersuchten  Zusammensetzungen die 
Phase  ‐Al2O3. Diese  resultiert  aus  der  schnellen Abkühlung  und  entsteht  aufgrund  der  durch  die 
Kinetik begünstigten Bildung  von  ‐Al2O3‐Keimen.  In dessen  kubischem  Kristallgitter  sind  TiO2 und 
ZrO2  enthalten,  wobei  TiO2  tendenziell  einfacher  eingebaut  wird  als  ZrO2. m‐ZrO2  ist  nach  dem 
Verspritzen  nicht mehr  enthalten. Aufgrund  des Größeneffektes  und  der möglichen  Stabilisierung 
durch Al2O3  ist ZrO2 nur  in seiner tetragonalen Modifikation nachweisbar. ‐Al2O3  ist nur  in Spuren 
enthalten  und  stammt  aus  nicht  aufgeschmolzenen  Partikeln.  Je  mehr  TiO2  und  ZrO2  zugesetzt 
werden,  umso  stärker  verbessert  sich  das  Aufschmelzverhalten  und  es  ist  kein  ‐Al2O3  mehr 
nachweisbar. Wenn  in der Mischung TiO2 und ZrO2  in genügender Menge enthalten  sind, entsteht 
Zr5Ti7O24. Es existiert ein amorpher Anteil, der mit steigender Menge an TiO2 und ZrO2 wächst, der 
aber auch schon  im  reinen Al2O3 enthalten  ist. ZrO2 hat dabei einen stärkeren Einfluss, weil dieses 
weniger  leicht  in  das  ‐Al2O3‐Gitter  eingebaut  werden  kann.  Dieser  amorphe  Anteil  bewegt  sich 
zwischen 5 – 10 ma.% im reinen Al2O3 und 60 ma.% bei Al2O3 mit je 10 ma.% Zusätzen von TiO2 und 
ZrO2.  
Bei  einer  Temperaturbehandlung  kristallisiert  der  amorphe  Anteil  zwischen  850  und  950°C 
komplett  aus.  TiO2  verschiebt dabei die Kristallisationstemperatur  zu  geringeren,  ZrO2  zu höheren 
Temperaturen.  ‐Al2O3  wandelt  sich  über  die  Zwischenstufen  ‐  und  ‐  in  ‐Al2O3  um.  Dabei 
beschleunigt TiO2 diesen Prozess und ZrO2 verstärkt die Tendenz zur Bildung von ‐Al2O3. Oberhalb 
von 1200°C  ist nur noch ‐Al2O3  enthalten. Bei weiterer  Temperaturbehandlung wandelt  sich das  
tetragonale  und  orthorhombische  ZrO2  komplett  in  die  monokline  Modifikation  um.  TiO2 
beschleunigt auch diesen Prozess. Das durch den Spritzprozess entstandene Zr5Ti7O24 zersetzt sich bei 
Temperaturen  unterhalb  1400°C  in  ZrTiO4  und  ZrTi2O6,  letzteres wiederum  bei  längerer  Haltezeit 
über TiO2‐Freisetzung zu ZrTiO4. Bei 1400°C entsteht wieder Zr5Ti7O24. Bei 1600°C zersetzt  sich das 







Zusätzen von  jeweils 10 ma.% TiO2 und ZrO2  zu Al2O3 erfolgt ein Übergang  zu wesentlich dickeren 
Lamellen,  was  auf  eine  größere  Tropfengröße  zurückgeführt  werden  kann.  Dadurch  wird  beim 
Abkühlvorgang mehr elastische Energie temporär gespeichert und es entsteht damit ein wesentlich 
gröberes  Rissmuster.  Die  Lamellen  weisen  amorphe  Sublamellen  auf,  die  auf  der  schneller 
abgekühlten Seite der einzelnen Lamellen zu finden sind. Sie sind weicher als kristalline Bereiche, d.h. 
sie werden bei einem Poliervorgang stärker abgetragen. Des Weiteren ist zu erkennen, dass Risse an 
diesen  amorphen Bereichen  gestoppt werden.  Zur Bestimmung der Mengenanteile der  amorphen 
Phasen  wurden  zwei  Strategien  verfolgt.  Zum  einen  die  Rietveldanalyse  und  zum  anderen  die 
Auswertung der Flächenanteile an Abbildungen der Querschliffe. Dabei ergeben sich in Abhängigkeit 
der Zusammensetzung  teilweise erhebliche Unterschiede. Das kann mit dem Modell der primären 







ZrO2  bewirken  sehr  wahrscheinlich  das  Auftreten  der  spinodalen  Entmischung.  Der  sekundäre 
amorphe  Anteil  ist  an  den  Effekt  der  dendritisch‐eutektischen  Erstarrung  bzw.  spinodalen 
Entmischung  gekoppelt  und  liegt  sehr  fein  verteilt  zwischen  kristallinen  Bereichen  vor.  Die 
verschiedenen  Phasen  sind  dabei  ‐Al2O3  und  t‐ZrO2  bzw.  Zr5Ti7O24.  Sekundäre  amorphe  Anteile 
treten weder im reinen Al2O3 und noch im System Al2O3 mit 10 ma.% TiO2 auf. In letzterem wird das 
TiO2 komplett mit  in das ‐Al2O3 eingebaut. Somit gibt es keine zweite Phase und damit auch keine 
spinodale  Entmischung  bzw.  eutektische  Erstarrung. Auf  den  gesamten  amorphen Anteil  hat  ZrO2 
einen  stärkeren Einfluss als TiO2, was  sich einerseits mit dem  schlechteren Einbau  von ZrO2  ins  ‐
Al2O3‐Gitter und andererseits mit der geringeren Wahrscheinlichkeit des Auftretens einer spinodalen 
Entmischung  für  das  TiO2  im  Vergleich  zum  ZrO2  aufgrund  des  größeren  Unterschiedes  in  der 




dungen  auf,  die  vermutlich  auf durch  die  eutektische  Erstarrung  vorgeprägten Bereiche mit  einer 
unterschiedlichen  Keimdichte  zurückzuführen  sind.  Die  Ausscheidungen  sind  in  erster  Linie 
tetragonales,  orthorhombisches  und  monoklines  ZrO2  und  verschiedene  Zirkoniumtitanate.  Bei 
weiterer  Temperaturbehandlung  ist  das Auftreten  einer  Inselstruktur, wie  sie  z.B.  in  Referenz  [1] 
beschrieben  wurde,  in  der  Größenordnung mehrere  µm  erkennbar.  Eine  Erklärung  dafür  ist  die 
Bildung von Zirkoniumtitanat und dessen anschließender Zerfall. Das Auskristallisieren von ZrO2  in 
der Mitte führt zu einem Herausdrängen des TiO2. Es entsteht so der beobachtete TiO2‐reiche Saum 
um  eine  ZrO2‐reiche  Mitte.  In  beiden  Bereichen  sind  Risse  enthalten,  die  zum  einen  auf  die 
Umwandlung  zum  monoklinen  ZrO2  bei  der  Abkühlung  und  zum  anderen  auf  Unterschiede  im 
thermischen  Ausdehnungskoeffizienten  im  Vergleich  zur  Korundmatrix  zurückzuführen  sind.  Die 
Temperaturbehandlung  führt  aufgrund  der  Sintereffekte  und  des  Kornwachstums  zu  einem 
Verschwinden der lamellaren Struktur. Bei Anwesenheit von freiem TiO2 kann es zu Riesenkornwach‐
stum kommen. 







TiO2  beeinflussen  ebenso  den  Verlauf.  Parallel  dazu  steigen  die  Rohdichten  zwar  mit  jeder 
Behandlungsstufe an, aber die absoluten Werte bestätigen, dass noch eine geschlossene Porosität 











verwendeten  Standardzusammensetzung  Al2O3  mit  13  ma.%  TiO2.  Durch  die  Zusätze  sinkt  die 
Bruchdehnung. Ursache dafür ist ein besserer Zusammenhalt der Lamellen untereinander durch eine 







ren  auf.  Vorher  findet  eine  wirksame  Umwandlungs‐  und/oder  Partikel‐  und/oder  Mikroriss‐
verstärkung durch ZrO2‐ und Zirkoniumtitanatteilchen statt.  
Thermoschockversuche  durch  Wasserabschreckung  an  dünnen  freistehenden  Schichten  sind 
möglich und ergeben sinnvolle Ergebnisse und signifikante Unterschiede zwischen den Zusammen‐




















Hintergrund  des  Flammspritzens  und  des  untersuchten  Dreistoffsystems  angestellt.  Effekte,  die 
keinen Einfluss auf die hier untersuchten Felder haben, werden um der Kürze des Theorieteils willens 
weniger  intensiv  betrachtet.  Ebenso  wird  der  wissenschaftlich  korrekte  Term  „Pseudo‐
Dreistoffsystem“  oder  „Vierstoffsystem“  für  das  Al2O3‐TiO2‐ZrO2‐System  in  „Dreistoffsystem“ 






In  diesem  System  gibt  es  zwei  grundlegende  Verbindungen,  die  Verbindung  ‐Al2TiO5  und  die 
Verbindung ZrTiO4. Eine detailliertere Diskussion dazu erfolgt im weiteren Verlauf dieser Arbeit. Sind 
alle  drei  Komponenten  in  einer  Mischung  enthalten,  ist  die  Bildung  von  Zirkoniumtitanat 
thermodynamisch bei Temperaturen unterhalb von 1500°C, die von Aluminiumtitanat oberhalb von 
1500°C begünstigt. Beide Phasen können  in gesinterten oder über Schmelzprozesse mit  langsamen 






Phase  Kristallstruktur  Stabilitätsbereich  Dichte [g/cm3]  Quelle 
α‐Al2O3 (Korund)  trigonal‐rhomboedrisch  T<Tm  3,98…4,02  [19‐23] 
‐Al2O3  kubisch/tetragonal  T<900°C  3,65…3,67  [19‐25] 
‐Al2O3  kubisch (spinellartig)  T<900°C  2,5…3,5  [20, 23, 26] 




‐Al2O3  monoklin  T<1180°C  3,56  [19, 20, 23] 
TiO2 (Rutil)  tetragonal  T<Tm  4,20…4,27  [23, 29‐31] 
TiO2 (Brookit)  orthorhombisch  T<400…1000°C  3,90…4,13  [22, 23, 32] 
TiO2 (Anatas)  tetragonal  T<400…1000°C  3,84…3,88  [23, 29, 30] 
TixO2x‐1 [5≤x≤9]  
(Magnelli‐Phasen) 
trigonal  metastabil  k.A.  [23, 30, 31] 
TiOx [0,85≤x≤1,25]  kubisch  metastabil  4,87…5,06  [23, 33] 
c‐ZrO2  kubisch  2370°C<T<Tm  6,27  [22, 23, 34‐36] 
t‐ZrO2  tetragonal  1170°C<T<2370°C   6,1  [22, 23, 34, 35, 37, 
38] 
o‐ZrO2  orthorhombisch  metastabil   k.A.  [23, 39‐43] 





‐Al2O3∙TiO2  kubisch  metastabil  k.A.  [23, 27] 
Al6Ti2O13  orthorhombisch  ~1800<T<Tm  k.A.  [23, 46, 48] 
ZrTiO4  orthorhombisch  1100°C<T<Tm  5,06  [23, 37, 50‐54] 
Zr5Ti7O24  orthorhombisch  1100°C<T<Tm  k.A.  [23, 50‐53] 







spritzen  tendenziell  höher  als  beim  Pulverflammspritzen.  Die  Grundprinzipien  sind  jedoch  gleich, 
ebenso können die Erkenntnisse aus anderen Arten des thermischen Spritzens übernommen werden, 
wie   beispielsweise aus dem Plasma‐ oder dem  Lichtbogenspritzen. Dabei  führt der Abschreckvor‐
gang  beim  Auftreffen  der  schmelzflüssigen  Partikel  auf  ein  Substrat  mit  Raumtemperatur  zur 
Entstehung metastabiler Phasen. Der Vorgang der Kristallisation wird durch die geringe Zeit die  für 
die  Diffusion  zur  Verfügung  steht  in  einem  sehr  frühen  Stadium  gestoppt.  Die  Abkühlrate  liegt 
zwischen  103  und  108  K/s.  Aufgrund  der  extrem  hohen  Abkühlgeschwindigkeit  und  der  sich 
ausbildenden  sehr  kleinen  Kristallite  verschiebt  sich  die  Phasenausbildung  in  allen  Ein‐  und 
Zweistoffsystemen und  auch  im Dreistoffsystem weg  vom  thermodynamisch  stabilen  Zustand. Die 
dadurch auftretenden Effekte sollen in den folgenden Kapiteln erklärt und diskutiert werden.  
Neben  den  Arbeiten  zum  thermischen  Spritzen  sind  Prozesse  mit  einer  mehr  oder  weniger 
schnellen Abkühlung der Materialien von  sehr hohen Temperaturen ebenfalls wichtige Quellen  für 
Informationen zur Phasenentwicklung. Das sind beispielsweise Verfahren zur gerichteten Erstarrung 
aus einer  Schmelze,  Zonenschmelzverfahren und  Lichtbogen‐ oder  Flammensyntheseprozesse. Mit 
entsprechenden Einschränkungen ergeben  sich aus den Eigenheiten der Sol‐Gel‐Methode und von 
Herstellungs‐  oder  Abscheideprozessen  aus  der  Gasphase  wie  CVD,  PVD  und  CVS  Hinweise 




Im verspritzen Zustand  tritt  sowohl  im System  reines Al2O3, als auch  in den Zweistoffsystemen 
Al2O3‐TiO2 und Al2O3‐ZrO2 und im Dreistoffsystem ein zunehmend ausgeprägter amorpher Anteil auf. 






Schicht  neben  dem  bei  allen  Temperaturen  thermodynamisch  stabilen  ‐Al2O3  hauptsächlich  die 
metastabile  ‐Al2O3‐Phase  aus. Dabei wird  ‐Al2O3 manchmal  als  Sammelbegriff  für  die  kubischen 
oder  tetragonalen Modifikationen des Al2O3 verwendet. Die anderen möglichen Phasen und deren 
Kristallstruktur  sind  in Tabelle 3‐1  aufgeführt. Wenn überhaupt,  so  treten diese Übergangsphasen 
nach  dem  Verspritzen  nur  in  Spuren  auf  und  sind wahrscheinlich  auf  die  Erwärmung  der  bereits 
entstandenen  Schicht  beim  Aufbringen  weiteren Materials  zurückzuführen.  Ist  diese  Erwärmung 
stärker ausgeprägt oder gezielt verursacht, dann treten die entsprechenden Übergangsphasen ‐ und 
‐Al2O3  auf.  Beim  thermischen  Spritzen  ist  das  Verhältnis  von  ‐  zu  ‐Al2O3  von  der  Abkühlrate 









Erstere  entspricht  dem  ‐Al2O3,  letztere  dem  ‐Al2O3.  Wenn  im  Tropfen  nicht  aufgeschmolzene 
Korundkristallite vorhanden sind, wirken diese als Keime und es entsteht ein auch vom Aufschmelz‐
grad bestimmtes Verhältnis von ‐ zu ‐Al2O3. Desweiteren spielt die Tropfengröße eine mittelbare 
Rolle. Unterhalb eines Durchmessers  von 10‐15 µm  tritt normalerweise  kein  trigonaler Anteil  auf. 
Dies kann wiederum mit der größeren Abkühlgeschwindigkeit und der kleineren Wahrscheinlichkeit 
der  Bildung  trigonaler  Keime  für  kleine  Volumina  erklärt werden.  Im  Umkehrschluss  kann  dieses 
Verhalten bei hinreichend hoher Abkühlrate zur Beurteilung des Grades der Aufschmelzung genutzt 
werden.  Zur  Entstehung  von  ‐Keimen  ist  außerdem  eine  Mindestunterkühlung  der  Schmelze 
notwendig, da die Liquidustemperatur der ‐Al2O3 Phase 40 K unter der Liquidustemperatur der ‐




Der  Schmelzpunkt  von  reinem  TiO2  liegt  bei  1860°C.  Wenn  TiO2  aus  der  Schmelze  abkühlt, 
entsteht  hauptsächlich  Rutil. Beim  thermischen  Spritzen  hängt  das Verhältnis  von Anatas  zu Rutil 
somit vom eingesetzten Rohstoff und vom Grad der Aufschmelzung ab. Es existiert  jedoch  insofern 
eine Korngrößenabhängigkeit, als  in Körnern  im nm‐Bereich auch der metastabile Anatas entstehen 
kann,  während  Körner  im  µm‐Bereich  als  Rutil  vorliegen.  In  Bezug  auf  die  Abhängigkeit  der 
Ausbildung metastabiler  Phasen  von  der  Teilchengröße  zeigt  TiO2  somit  ein  dem  Al2O3  ähnliches 
Verhalten. Als Besonderheit der leichten Änderung der Wertigkeit des Titaniums durch reduzierende 
Umgebungen  können  im  System  TiO2  auch  Phasen mit  einem  Sauerstoffdefizit  nach  der  Formel 
TixO2x‐1  mit  5≤x≤9  auftreten.  Al













und  c‐Phasen  im  Gleichgewicht  enthalten.  Dabei  ist  die  t´‐Phase  nicht  in  die  monokline  Phase 







mechanische  Bearbeitung,  durch  die Aufmahlung  von  Proben  für  die  Röntgenbeugung,  durch  das 








In Abhängigkeit von der Zusammensetzung  lassen  sich die Effekte  in den Zweistoffsystemen  in 
zwei verschiedene Gruppen einteilen. Zum einen tritt eine feste Lösung von der einen Komponente 
in der anderen auf. Zum anderen können sich Verbindungen ausbilden. Die Bildung fester Lösungen 
beeinflusst  die  im  Kapitel  „3.1.3  Charakterisierung  der  Einstoffsysteme“  dargestellten  Effekte 
aufgrund der Veränderung der Viskosität, der Liquidustemperatur, der Grenzflächenspannung bzw. 
der Grenzflächenenergien und aufgrund der  Stabilität der beteiligten  flüssigen und  festen Phasen. 
Die Bildung von Verbindungen kann ab einer bestimmten Konzentration der Komponenten zu dem 
ersten Prozess hinzukommen. 












Die  niedrigste  Schmelztemperatur  liegt  in  diesem  System  bei  1700°C  und  20  mol%  Al2O3. 
Oberhalb  von 1800°C existiert eine  im Vergleich  zu ‐Al2TiO5 Al2O3‐reichere Phase mit der  Formel 
Al6Ti2O13, die unterhalb von 1800°C in einer eutektoiden Reaktion zu Al2O3 und Al2TiO5 zerfällt. Diese 
Verbindung existiert  jedoch nur auf der Al2O3‐reicheren  Seite des Phasendiagrammes. Dabei  führt 
eine  langsame  Abkühlung  äquimolarer  Mischungen  genauso  zu  ‐Al2TiO5  wie  eine  schnelle 
Abkühlung. Desweiteren existiert eine metastabile ‐Al2O3∙TiO2‐Phase.  In dieser Phase sind die Al3+‐
Plätze statistisch verteilt mit Ti4+‐Ionen besetzt und sie ist nach dem Modell der Defektspinellstruktur 
aufgebaut.  In  Röntgenbeugungsdiagrammen  der  ‐Al2O3∙TiO2‐Phase  stimmen  die  Reflexlagen mit 
denen  des  ‐Al2O3  überein,  wobei  jedoch  unterschiedliche  Reflexhöhenverhältnisse  auftreten.  In 
TiO2‐ärmeren  Mischungen  sind  bei  kompletter  Aufschmelzung  keine  reinen  TiO2‐Phasen  über 
Röntgenbeugunsanalyse  nachweisbar.  Das  Verhältnis  von ‐Al2O3  zur  ‐Al2O3∙TiO2‐Phase  hängt  in 
Analogie zum Verhältnis von ‐ zu ‐Al2O3  im System reines Al2O3 ebenfalls vom Aufschmelzgrad ab 
und sinkt mit besserer Aufschmelzung. In der Literatur sind bereits eine Vielzahl an Untersuchungen 
zum  thermischen  Spritzen  im  diesem  System  beschrieben,  wobei  sich  dabei  eine  Reihe  an 
Standardzusammensetzungen heraushebt, die durch die Gewichtsverhältnisse von Al2O3 zu TiO2 von 
97/3, 87/13 und 60/40 gegeben sind. Letzteres entspricht fast einer äquimolaren Mischung, welche 
durch  ein  Gewichtsverhältnis  von  56,1/43,9  charakterisiert wird.  ‐Al2TiO5  ist  nur  in Mischungen 
nahe  der  stöchiometrischen  Zusammensetzung  zu  finden,  nicht  in  Al2O3‐reichen Mischungen.  In 








ren  die Mischkristalle  Baddeleyit  und  t‐ZrO2 mit  einem maximalen Gehalt  an  TiO2  von  9  bzw.  20 
mol%. Dabei gibt es verschiedene Zirkoniumtitanate mit der allgemeinen Formel (Zr,Ti)2O4 und einem 
Gehalt an TiO2  zwischen 42 und 67 mol%. Die Phase Rutil kann mit  steigender Temperatur  immer 
mehr  ZrO2  einbauen,  bei  1600°C  bis  zu  15 mol%.  Zwischen  den  genannten  Bereichen  bestehen 
Mischungslücken.  Bei  einer  Temperatur  von  ca.  1130°C  gibt  es  für  die  Phase  (Zr,Ti)2O4  einen 
sogenannten Ordnungs‐Unordnungsübergang. Bei Abkühlung vergrößert sich das Verhältnis von TiO2 
zu  ZrO2  im  Gleichgewichtszustand  signifikant  und  es  entsteht  Srilankit.  Der  Ordnungs‐















kubische Modifikation  des  ZrO2.  Hingegen  kann  die monokline Modifikation  nicht  nachgewiesen 
werden. Dabei verringert sich der kubische Anteil mit sinkender Abkühlrate. Der erzwungene Einbau 
von Al3+ und die geringe Kristallitgröße stabilisieren die  tetragonale und kubische Modifikation des 
ZrO2.  Ab  einem  Gehalt  von  ca.  15  mol%  Al2O3  in  fester  Zwangslösung  ist  kein  m‐ZrO2  mehr 
vorhanden. Dabei ist die beobachtete Löslichkeit von Al2O3 in ZrO2 in Proben, die über Wet Chemical 











ZrTiO4.  Ist  in der Mischung hauptsächlich  ZrO2  vorhanden,  so bilden  sich wiederum ‐Al2TiO5 und 
ZrTiO4. Das bedeutet, dass unter Herstellungsbedingungen mit  geringen Abkühlraten bevorzugt ‐






tur  von  ≈1500°C  findet  die  Reaktion  ZrTiO4+Al2O3   Al2TiO5+ZrO2  statt.  Die  im  Kapitel  „3.1.3.3 
Eigenschaften des Systems ZrO2“ beschriebene  t´‐Phase des ZrO2  tritt auch  in diesem System nach 
dem thermischen Spritzen auf, was auf eine Stabilisierung der tetragonalen Form des ZrO2 durch TiO2 
und Al2O3  alleine oder  gemeinsam  hinweist. Mit höherem Aufschmelzgrad  sinkt  der Gehalt  an ‐
Al2O3 und m‐ZrO2. [2, 10, 11, 15, 18] 
Dabei erhöht sich die Tendenz zur Bildung amorpher Anteile mit steigender Zahl und Menge der 




In  thermisch  gespritzten  Al2O3‐haltigen  Mischungen  tritt  neben  den  Hauptphasen  auch  ein 
amorpher Anteil  auf, wobei  der Begriff  amorph  hier  in Bezug  auf  die Nachweisbarkeit  kristalliner 
Strukturen mit Hilfe der Röntgen‐ und Elektronenbeugung verwendet wird und damit die Information 
über das Fehlen einer Fernordnung im Bereich >1‐10 nm gegeben ist. Der amorphe Anteil ist in erster 
Linie  von  der  Abkühlgeschwindigkeit  und  vom  Grad  der  Durchmischung  abhängig.  Je  größer  die 
Abkühlrate und je besser die Durchmischung ist, je größer die Zahl und je ausgewogener die Anteile 
der  einzelnen  Komponenten  sind,  desto  größer  ist  die  Tendenz  zur  Ausbildung  eines  amorphen 












umso  stärker  zur Glasbildung,  je niedriger die Koordinationszahl des Kations  ist,  Spezies mit einer 
Koordinationszahl  von  vier  zeigen  eine  höhere  Neigung  zur  Glasbildung  als  solche  mit  einer 




die  Glasbildung  ermöglicht.  Die  Koordinationszahl  von  Al3+‐Ionen  kann  auch  durch  Zusätze  in 
Richtung 4 verschoben werden, wie z.B. im Glassystem 12CaO∙7Al2O3. In amorphem Al2O3 beträgt die 
Koordinationszahl im Durchschnitt 4,5 und es existiert eine gewisse Verteilung der Koordinationszah‐
len  zwischen  4  und  7.  Diese  Verteilung  ist  kennzeichnend  für  den  amorphen  Zustand  und 
verschwindet bei einer Kristallisation vollständig.  In einer Schmelze aus TiO2  ist das Ti
4+‐Ion  in der 



























































CVS  ‐  ‐  ‐  ‐  81  19  0  [61] 




liegt  die  Koordinationszahl  des  Zr4+‐Ions  bei  ca.  7,  eine  ähnliche  Zahl  ist  auch  für  den  flüssigen 
Zustand  zu  vermuten. Damit  ist mit  dem  hier  untersuchten  ternären  System  ein  den  klassischen 
Gläsern  ähnliches  System  aus  Netzwerkbildner  und  Netzwerkwandlern  vorhanden,  wobei  die 













von  der  Dauer  der  Behandlungsstufen  ist.  In  Abhängigkeit  von  der  Keimdichte  vollzieht  sich  die 
Umwandlung  zu  ‐Al2O3  schneller  oder  langsamer.  In  TiO2‐  und  ZrO2‐haltigen  Systemen wird  die 
Umwandlung  des  ‐Al2O3  zum  ‐Al2O3  beschleunigt, wobei  TiO2  einen  stärkeren  Einfluss  hat.  Die 
Phase ‐Al2O3∙TiO2 geht  in ‐Al2TiO5 über. Wenn die Behandlungstemperatur jedoch  im Bereich von 

















Für die quantitative  Phasenanalyse  gibt  es  ausgehend  von Röntgenbeugungsdiagrammen  zwei 
unterschiedliche Verfahrensweisen: den Vergleich der Höhen einzelner Reflexe mit einer Referenz 







beugungsdiagramm nur  von der  Konzentration  der  Komponenten  abhängig  sind,  können diese  zu 
einer  Quantifizierung  herangezogen  werden.  Im  Allgemeinen  wird  jeweils  der  stärkste  Peak  der 
beteiligten Phasen verwendet. Dabei  sind die RIR‐Werte  für die meisten Phasen  tabelliert,  so dass 
der  Volumenanteil  von  der  Analysesoftware  zumeist  automatisch  mit  ausgegeben  wird.  Die 
Problematik hierbei besteht  in der Auswahl der korrekten Ausgangsdaten und  in der unbekannten 
Genauigkeit  der  tabellierten  RIR‐Werte.  Bei  optimalen  Bedingungen  kann  eine  Genauigkeit  für 
Hauptphasen  von  ±5 ma.%  erreicht werden, wobei  die Genauigkeit  durch  die  Verwendung  eines 
inneren  Standards  überprüft  werden  sollte.  Wenn  Phasen  enthalten  sind,  die  nicht  korrekt 
ausgewertet wurden,  steigt der Fehler stark an. Die Bestimmung eines amorphen Anteils ist möglich. 








senes  Beugungsdiagramm  anzupassen.  Damit  können  auch  sich  überlappende  Peaks  aufgelöst 
werden.  Wenn  die  errechneten  Verläufe  mit  hinreichend  genauer  Näherung  den  gemessenen 
entsprechen, kann die Fläche unter den Kurven der einzelnen Komponenten mit deren Mengenantei‐
len  verknüpft werden. Die Vorteile dieser Methode bestehen  in einer hohen Genauigkeit und der 
Möglichkeit  einer  mathematischen  Beschreibung  der  Genauigkeit.  Diese  Methode  ist  für 
Multikomponentenmischungen  unterschiedlicher  Kristallinität  und  damit  auch  für  thermisch 







und deren Anteil dann dem  amorphen Anteil  gleichgesetzt wird.  Zum  anderen  kann die Differenz 
zwischen  dem  errechneten  Anteil  und  der  bekannten  Menge  eines  inneren  Standards  zur 
Berechnung des amorphen Anteils genutzt werden. Desweiteren können aus der Reflexform und aus 










identifiziert  und  einzelne  Kristallite  abgebildet  werden.  Die  Auflösungsgrenze  wird  durch  den 
Elektronenstrahldurchmesser  bestimmt  und  liegt  in  der  Größenordnung  50  nm.  Damit  ein  hoher 
Anteil  an  auswertbaren  Beugungsbildern  erhalten  wird,  müssen  die  Proben  eine  sehr  glatte 








Die Mikrostruktur  im  verspritzten  Zustand  ist  geprägt durch  abgeflachte  Tropfen, nachfolgend 
Lamellen  genannt,  von  parallel  zur  Substratnormalen  ausgerichteten  Rissen,  nicht  oder  teilweise 
aufgeschmolzenen Partikeln und von einer intralamellaren geschlossenen Porosität. Dabei treten die 
Poren  in verschiedenen Größen auf und entstehen einerseits beim Abkühlvorgang durch Austreten 







Tropfens  als  auch  durch  die  freiwerdende  Kristallisationswärme  bestimmt wird.  Ebenso  spielt  die 
Kristallwachstumsgeschwindigkeit eine Rolle. In dünneren und damit stärker säulenartig strukturier‐
ten Lamellen wird  in Al2O3‐Schichten  tendenziell mehr ‐Al2O3 gefunden,  in dickeren Lamellen  tritt 
hingegen mehr ‐Al2O3 auf. Amorphe Anteile treten zumeist an Stellen größter Abkühlgeschwindig‐






Die Dichte  von  vertikalen Rissen beträgt  im Allgemeinen  1  ‐  2 µm/µm2. An  dieser  Stelle  sei noch 
einmal  auf  den  signifikanten  Unterschied  in  der  Phasenverteilung  in  der  Schicht  zwischen  dem 
Einsatz von Pulvern und Stäben bzw. Drähten als Ausgangsmaterial verwiesen. Während sich im Falle 
des  Verspritzens  von  Pulvern  beim  Einsatz  gleicher  Zusammensetzungen  deutlich  unterschiedlich 
zusammengesetzte Lamellen ausbilden und dies sehr gut in Abbildungen von Rückstreuelektronen zu 
sehen  ist,  reicht  die  Auflösung  dieses  Abbildungsmodus  beim  Einsatz  von  Stäben  nicht  aus,  um 








zesse  geprägt. Dabei  bleibt  der  lamellare  Aufbau wesentlich  länger  bestehen  als  die  säulenartige 
Struktur  innerhalb der Lamellen. Wenn die Phasenumwandlung, wie  im Falle von ‐ zu ‐Al2O3, mit 
einer Dichteerhöhung verbunden  ist, entsteht eine Mikroporosität, wobei die säulenartige Struktur 
vorerst  erhalten  bleibt.  Das  ‐Al2O3  wandelt  sich  langsam  in  ‐Al2O3  um  und  es  bilden  sich 
kettenförmig  angeordnete,  geschlossene  Poren mit  einer  Größe  von  ca.  10  ‐  20  nm  und  einem 
Abstand  zueinander  von  ca.  50  nm.  Dies  ist  auf  eine  spannungsinduzierte  gerichtete  Diffusion 
zurückzuführen. Eine weitergehende Temperaturbehandlung führt zu einem wachsenden Anteil an ‐
Al2O3  und  zu  einer  sich  an  den Domänengrenzen  ansammelnden Mikroporosität. Die Mikroporen 
sind  über  kontinuierliche Versetzungslinien miteinander  verbunden.  In  der  sich  bei  noch  höheren 
Temperaturen  und  längeren  Zeiten  anschließenden  Umwandlung  in  ‐Al2O3  verschwindet  die 
säulenartige  Struktur  vollständig. Die  Lamellen bestehen  dann  komplett  aus  für  Korund  typischen 
länglichen Körnern mit einer stark ausgeprägten  intragranularen Porosität. Während die  intralamel‐
laren Risse im Verlauf der Sinterung komplett ausheilen, bleiben die früheren Lamellengrenzen oder 
interlamellaren  Risse  noch  etwas  länger  erhalten  und  sind  zusätzlich  noch  bis  zu  einer  gewissen 
Behandlungsdauer  als  Porenketten  sichtbar.  Dabei  steigt  die  Gesamtporosität  mit  zunehmender 




und  es  werden  eventuelle  Phasenneubildungen  oder  Ausscheidungen  hinzukommen.  Die 
makroskopisch  beobachtete  Schwindung  ist  ebenfalls  auf  diese  zwei  Prozesse  zurückzuführen.  So 
gibt es eine Verdichtung durch Sinterung über Diffusion und eine Verdichtung durch Phasenumwand‐
lung.  In Abhängigkeit  von der ursprünglichen Keimdichte  entstehen dabei  jedoch unterschiedliche 

















Sinterung  erweitert werden muss,  da  eine  grundlegende  Bedingung  der  eingesetzten Materialien 
ihre pneumatische Förderbarkeit ist. 
Eine andere Möglichkeit, Nanostrukturen  zu erhalten, besteht darin, metastabile Systeme, wie 
z.B.  die  ‐Al2O3∙TiO2‐Phase  im  System  Al2O3‐TiO2,  bewusst  zu  erzeugen  und  deren  Anteil  durch 
genaue Steuerung der Spritzparameter und Abkühlvorgänge zu beeinflussen. Generell können über 
die Kristallisation aus metastabilen und/oder amorphen Zuständen oder aus eutektischer Erstarrung 
nanostrukturierte Bereiche  erhalten werden,  die  die mechanischen  Eigenschaften  im Vergleich  zu 
einem  System  identischer  chemischer  Zusammensetzung  mit  gröberer  Mikrostruktur  wesentlich 
verändern.  Weitere  Details  zu  diesen  Mechanismen  wurden  bereits  in  den  vorherigen  Kapiteln 
beschrieben.  
Das Grundprinzip bzw. die Motivation zum Einsatz von Nanopartikeln besteht in einer Beeinflus‐
sung der Rissausbreitung  im  Falle  einer mechanischen Belastung. Die nanostrukturierten Bereiche 
bewirken eine  verstärkte Rissverzweigung und Rissstoppung und  führen  so  zu einer Vergrößerung 
des Anteils  an neugebildeten Grenzflächen und damit  zu einer  Erhöhung der Bruchenergie.  Somit 
entsteht  eine  komplexe  Pseudoplastizität,  die  sich  in  höheren  Bruchdehnungen  äußert.  Diese 
Eigenschaften  beeinflussen  und  verbessern  die  Thermoschock‐  und  Abrasionsbeständigkeit  in 








Eindrücken  mittels  Vickers‐,  Rockwell‐  oder  Knoopspitze)  zur  Bestimmung  von  E‐Modul  und 
Bruchzähigkeit oder die Biegung mit Substrat und anschließender Beurteilung der Schädigung oder 
Spannungsverläufe und andererseits Bestimmung der Haftfestigkeit durch Zug‐ oder Scherbeanspru‐
chung,  Thermoschockversuche  und  Versuche  mit  abrasiver  Beanspruchung  zur  Verfügung.  Der 
Vorteil dieser Strategie besteht  in einer Charakterisierung des Verbundes, so dass eine Beurteilung 












einem  zusätzlichen Arbeitsschritt  der  Probengewinnung,  der mit  einer mechanischen  Bearbeitung 
verbunden  ist. Diese Bearbeitung beeinflusst  in nicht exakt bestimmbaren Ausmaß die durch Risse 
geprägte Mikrostruktur, wobei zumeist zwei Grundaspekte zu beachten sind: einerseits das Ablösen 
der  Schicht  vom  Substrat  und  andererseits  die  trennende  Bearbeitung  zur  Erlangung  geeigneter 
Probengeometrien. Um die Beeinflussung der Rissstruktur durch den ersten Bearbeitungsschritt zu 
verringern,  können  verschiedene  Verfahren  angewendet  werden,  wobei  in  der  Literatur  die 
Varianten  Verspritzen  auf  oxidierbare  Substrate, wie  z.B.  Kunststoff  oder Grafit,  oder  chemisches 
Wegätzen  von  metallischen  Substraten  beschrieben  sind.  Zumeist  werden  die  Proben  jedoch 




Da  sich  thermisch  gespritzte  Schichten  durch  eine  lamellare  und  rissbehaftete Mikrostruktur 
auszeichnen,  entsteht  eine  komplexe Wechselwirkung  dieser Mikrostruktur mit  der  die mechani‐
schen  Kennwerte  bestimmenden  Rissausbreitung.  Die mechanischen  Eigenschaften werden  durch 
die Art und Dichte der sich ausbildenden Mikrorisse, durch die Porendichte und –verteilung, durch 
die Verteilung des amorphen Anteils, durch die Lamellendimensionen und durch den interlamellaren 
Kontakt  bestimmt.  Eine  besondere  Bedeutung  kommt  dabei  dem  Rissfortschritt  und  der  damit 
verbundenen  Risszähigkeit  zu.  Selbst  wenn  dieser  Parameter  in  der  vorliegenden  Arbeit  nicht 
bestimmt  wird,  so  muss  er  dennoch  in  die  theoretischen  Grundüberlegungen  mit  einbezogen 
werden, da die Festigkeit durch die Bruchzähigkeit maßgeblich bestimmt wird. Wie bereits im Kapitel 
„3.2.1 Mikrostruktur  im verspritzten Zustand“ dargelegt, zeichnet sich die Mikrostruktur nach dem 





solchen  Mikrostruktur  sowohl  für  Thermoschockanwendungen  als  auch  für  eine  maschinelle 
Bearbeitung geeignet. Unter bestimmten Voraussetzungen  ist  in nanostrukturierten Bereichen eine 
Verstärkung  dieser  Verzweigungsmechanismen  und  damit  eine  Verstärkung  der  Rissstoppung  zu 
beobachten. Darüber hinaus stehen die einzelnen Lamellen zusätzlich unter starken vom Abschreck‐ 
und Aufschrumpfprozess herrührenden  Spannungen, die nur  teilweise durch Rissbildung  abgebaut 
wurden.  Jede  weitere  mechanische  oder  thermomechanische  Beanspruchung  führt  zu  einem 




Idealfall  horizontale  interlamellare  und  vertikale  intralamellare  Risse)  sind  die  mechanischen 
Eigenschaften abhängig von der jeweiligen Richtung. Die Bruchzähigkeit ist dabei in der Schichtebene 
größer  als  senkrecht  dazu,  ebenso  der  E‐Modul.  Im Vergleich  zum  gesinterten Material  ist  dieser 
aufgrund der geringen Kontaktfläche   zwischen den einzelnen Lamellen  in der Größenordnung von 
20‐30%  der  Gesamtfläche  sehr  reduziert.  Die  in  der  Literatur  angegebenen  E‐Modul‐Werte  sind 
zumeist  Mischungen  aus  verschiedenen  Richtungen  des  anisotropen  Materials.  Ein  weiterer 







Bei  Belastung  können  zwei  Arten  von  Rissereignissen  unterschieden  werden:  Wachsen  von 
einzelnen  Mikrorissen  und  Entstehung  von  Makrorissen  durch  Rissvereinigung.  Dabei  sind  die 
Makrorisse  meist  direkt  mit  einem  kompletten  Versagen  der  Schicht  verknüpft.  Eine  weitere 
Konsequenz des lamellaren Aufbaus ist das Auftreten von R‐Kurvenverhalten, wobei dieses Verhalten 
durch die Größe der die Mikrostruktur prägenden Bereiche bestimmt wird. Hier sind dies zum einen 
der  säulenartige  Aufbau  der  Lamellen  und  die  Lamellengröße  bzw.  die  Größe  eventueller 
nanostrukturierter  oder  amorpher  Bereiche.  Im  Einzelnen  bedeutet  das,  dass  die  Effekte  der 
Rissüberbrückung  erst  bei  größeren  Risslängen  (ungefähr  im  Bereich  der  Lamellengröße) wirksam 
werden. Dabei verlaufen die Risse  im System Al2O3 meist  intralamellar. Nach einer entsprechenden 




Anstiege  von  verspritzten und  getemperten Proben wieder  an. Diese Veränderung wird durch die 
Reduzierung  der  vorgezeichneten  einfachen  Risswege  innerhalb  der  Lamellen  und  durch  den 
Übergang zum Mechanismus der Rissüberbrückung verursacht. Der Flächenanteil   der Lamellenkon‐
takte bestimmt die Bruchzähigkeit und damit die Festigkeit nach einer Temperaturbehandlung bei 
höheren  Temperaturen.  Im  Bereich  von  900  ‐  1050°C  hat  die  Verfestigung  der  Säulenstruktur 
innerhalb der  Lamellen einen wichtigen Anteil  an diesem Anstieg. Bei einer  Sinterung werden die 
Risse  und  allgemein  die  Porosität  verringert.  Damit  steigt  der  E‐Modul,  die  Festigkeit  und  die 





des  R‐Kurvenverhaltens  auf  das  Thermoschockverhalten  wird  im  Kapitel  „5.4.3 
Thermoschockversuche an temperaturbehandelten Proben“ weitergehend diskutiert.  
Die für rissfreie Keramiken bekannten Betrachtungen zu den Bereichen der Rissentstehung, des 
stabilen und des  instabilen Risswachstums  in Abhängigkeit von der Spannungsintensität  sind nicht 
ohne Weiteres  auf  thermisch  gespritzte  Schichten  anwendbar,  schließlich  ist  ein Wert wie  KI0  für 
rissbehaftete  Materialien  nicht  definierbar.  Die  Vielzahl  bereits  vorhandener  Mikrorisse  und 
vorgeprägter Risswege macht die Definition einer Rissspitze und die Betrachtung deren Fortschrei‐







Der  Thermoschock  ist  durch  zwei  gleichzeitig  ablaufende Mechanismen  charakterisiert:  Span‐
nungsaufbau und Spannungsabbau. Der Spannungsaufbau wird durch den E‐Modul der Probe und 














Anzahl  der  überstandenen  Schocks  ist  hier  ebenfalls möglich. Dabei  hat  die  zweite Methode  den 
Vorteil,  dass  konkrete  Messwerte  über  den  absoluten  und  relativen  Verlauf,  beispielsweise  der 
Restfestigkeit,  und  damit  konkrete  Thermoschockparameter  erhalten  werden  können.  Sie  sagt 
jedoch  nichts  über  den  Einfluss  der  Wechselwirkung  zwischen  Schicht  und  Substrat  beim 
Thermoschock aus. Der E‐Modul hat bei beiden Herangehensweisen den entscheidenden Einfluss, da 
er für die Menge der elastisch gespeicherten und damit für die zur Rissausbreitung bereit stehenden 
Energie maßgeblich  ist. Daraus ergibt  sich, dass verspritzte Schichten, welche hauptsächlich aus  ‐
Al2O3  bestehen,  bei  Thermoschockbeanspruchung  wesentlich  widerstandsfähiger  sein  sollten  als 





Mikrorisse  beeinflussen wichtige Aspekte  des  Thermoschockverhaltens.  So  kommt  es  zu  einer 
Erhöhung  der  Plastizität  bei  gleichzeitiger  Verringerung  des  E‐Moduls  und  der  thermischen 
Leitfähigkeit.  Im Gegensatz  zu  rissfreien Keramiken  ist nicht die Rissentstehung der entscheidende 
Punkt,  sondern  der  Beginn  des  Risswachstums  mit  den  sich  anschließenden  Prozessen  der 
Rissverzweigung und Rissablenkung und dem wiederum darauf  folgenden  Prozess der Rissvereini‐








sind  die  Grenzflächenrisse,  für  das  Versagen  freistehender  Schichten  dagegen  die  in  der  Schicht 
wachsenden  Risse  entscheidend.  Somit  ist  eine  hohe  Ausgangsrissdichte  bis  zu  einem  gewissen 







Aufgrund  der  vielfältigen Untersuchungsmöglichkeiten  zum  Flammspritzen  in  diesem  ternären 
System  sollen  in  diesem  Kapitel  zunächst  einige  Voruntersuchungen,  Überlegungen  und  deren 
Ergebnisse  aufgezeigt  werden,  an  denen  dann  die  Festlegung  des  Schwerpunktgebietes  für  den 






dass es  in diesem  ternären System noch Lücken  im Verständnis der Wechselwirkung  zwischen der 
Zusammensetzung  und  dem  amorphen Anteil,  zwischen  dem  amorphen Anteil  und  den mechani‐
schen  Eigenschaften  und  der Wirkung  der  Komponenten  auf  die  Phasenentwicklung  gibt.  Ebenso 











In  dieser  Arbeit  wurden  für  alle  Hauptversuche  die  in  Tabelle  4.2‐1  aufgelisteten  Rohstoffe 







































































geringen  technischen  Aufwand,  ist  dadurch  kostengünstig  und  einfach  zu  handhaben.  Eine 
Prinzipskizze der Pistole und des Aufschmelzprozesses  ist  in Abbildung 4.3‐1 dargestellt. Abbildung 










Durch die  Einschränkung der  für das  thermische  Spritzen  kommerziell erhältlichen Materialien 
auf wenige binäre Standardzusammensetzungen war die eigene Stabherstellung notwendig, wobei 
als  Formgebungsmethode  die  Extrusion  einer  plastischen  Masse  gewählt  wurde.  Zahlreiche 
Voruntersuchungen  ergaben,  dass  der  kommerziell  erhältliche  Spritzgußbinder  Siliplast  HO 
(Hersteller  Z&S)  gemischt  mit  Ethylenvinylacetat  (EVA,  Hersteller  Abifor  AG)  einen  sehr  gut 
verarbeitbaren  Feedstock  ergibt. Das  EVA bewirkt dabei  eine Verringerung der Viskosität,  so dass 





Komponenten  unterschiedlicher  Dichte.  Dabei  wurden  möglicherweise  noch  vorhandene 
Agglomerate  der  Ausgangspulver  zerstört.  Der  Durchmesser  des  Extrudermundstückes  wurde  so 
gewählt,  dass  die  Stäbe  nach  der  Sinterung  einen  für  die  Verwendung  in  die  Flammspritzpistole 
geeigneten Durchmesser aufwiesen. Die Entbinderung der Stäbe erfolgte zuerst  in Wasser, um den 
wasserlöslichen Anteil des Binders Siliplast HO zu entfernen und Porenkanäle für eine nachfolgende 
thermische  Entbinderung  des  restlichen  Bindergehaltes  zu  schaffen,  wobei  die  thermische 
Entbinderung  und  Sinterung  in  einem  Schritt  durchgeführt  wurde.  Um  einen  Verzug  der  Stäbe 
während  des  Sinterns  durch  ungleichmäßige  Aufheizung  zu  vermeiden,  wurden  diese  mit  einer 
groben Korundschüttung bedeckt. Eine nicht zu große Aufheizgeschwindigkeit sowohl während der 












unversehrt  überstanden.  Der  Grad  der  Homogenität  der  Stäbe  nach  dem  Sinterprozess  ist 
beispielhaft  in  Abbildung  4.4‐1  und  Abbildung  4.4‐2  dargestellt.  Durch  die  Verwendung  des 
Rückstreuelektronenmodus  können  die  Elementkontraste  gut  zur  Beurteilung  der  Verteilung  der 
Komponenten genutzt werden. Sowohl TiO2 als auch ZrO2 sind sehr homogen  in einer Al2O3‐Matrix 
verteilt. Damit wird auch die Leistungsfähigkeit der Extrusionsmethode bezüglich Homogenität der 
Verteilung  von  Komponenten  unterschiedlicher  Dichte  deutlich.  Ein  erster  Effekt  zeigt  sich 
folgenderweise: ZrO2‐Teilchen mit einem hohen Kontrast sind von TiO2‐haltigem Material, erkennbar 
an  einem  etwas  geringerem  Kontrast,  umgeben.  Es  gibt  also  eine  Tendenz  zur  räumlichen 





und deren Phasengehalte untersucht, die Ergebnisse dazu  sind  in Tabelle 4.5‐1  zusammengefasst. 
Das  betraf  vor  allem  die  äquimolaren Mischungen  aus  TiO2  und  Al2O3,  TiO2  und  ZrO2  und  einige 
ternäre Kombinationen. Wenn keine Hauptphase angegeben  ist, dominiert der amorphe Anteil.  In 











namisch  stabilen  Varianten  der  enthaltenen  Komponenten  sind,  ist  eine  Herkunft  aus  nicht 
vollständig  aufgeschmolzenem   Material  anzunehmen.  Um  die  Amorphizität  zu  verdeutlichen,  ist 
dem  Diagramm  das  Diffraktogramm  eines  handelsüblichen  Kalk‐Natron‐Silikatglases  beigefügt.  In 












Verspritzen  ein  amorpher  Zustand  vorherrschend.  Bei  der  Verwendung  äquimolarer  binärer 
Mischungen  entstehen  die  Phasen  ‐Al2TiO5  und  ZrTiO4 mit Ausbildung  eines  geringen  amorphen 









Probe  Hauptphasen  Nebenphasen  Bemerkungen 
56:44:0  ‐Al2TiO5  Korund 
Rutil 




























100:0:0  ‐Al2O3  Korund  Reflexe teilweise  stark verbreitert 
































gibt  es  keine  Verbindungen.  Es  tritt  nur  eine  relativ  geringe  Löslichkeit  der  Komponenten 








aus? Diese  können  dann mit  denen  von  Standardzusammensetzungen  verglichen wer‐
den.  
 Der Schmelzpunkt von Al2O3  liegt  in einem Bereich, der  sich  im Gegensatz  zu dem des 
ZrO2 gut auf die Verarbeitbarkeit mit dem hier gewählten Verfahren des Stabflammsprit‐
zens auswirkt. 




 Beeinflussen  TiO2‐  und/oder  ZrO2‐Zusätze  die  Bildung metastabiler  Phasen  des  Al2O3? 
Und wenn ja: Wie genau sieht dieser Einfluss aus? 






tung  der  zuvor  verdeutlichten,  die  Problematik  eingrenzenden  Überlegungen  wurden  folgende 
sieben Mischungen ausgewählt: 100:0:0, 90:0:10, 90:10:0, 90:5:5, 85:5:10, 85:10:5 und 80:10:10. Die 












































und wesentlich  schmalere Nebenrisse, die  teilweise  innerhalb der abgeflachten Tropfen enden.  Im 
Gegensatz dazu  sind die Risse  in der  Probe 23:58:19  verspritzt  (Abbildung  4.6‐3)  glatt und  zeigen 
einen für glasartige Systeme typischen,  leicht gekrümmten Verlauf. Der gezackte Verlauf ergibt sich 




Risse. An den Bruchflächen  (Abbildung 4.6‐4 und Abbildung 4.6‐5)  ist der  lamellare Aufbau und ein 
teilweises säulenartiges Wachstum innerhalb der Lamellen deutlich erkennbar. Dabei sind die Säulen 
in  der Mischung  90:5:5 weniger  ausgeprägt  als  im  reinen  Al2O3. Dies  gibt  einen Hinweis  auf  den 
steigenden amorphen Anteil. Da die mechanischen Eigenschaften  im verspritzten Zustand  in erster 
Linie vom Zusammenhalt  innerhalb der Lamellen abhängen, sollte sich eine Beeinflussung dieser  in 
deutlich  veränderten  mechanischen  Eigenschaften  widerspiegeln.  Wie  die  Abbildung  4.6‐6, 
Abbildung  4.6‐7  und  Abbildung  4.6‐8  verdeutlichen,  kommt  es  bei  Temperaturbehandlung  zu 
Ausscheidungserscheinungen  und  an  den  Rissgrenzen  zu  einem  Zusammenwachsen  der  Lamellen 
und/oder der durch Risse  geprägten  abgeflachten  Tropfen  (Abbildung 4.6‐8 und Abbildung 4.6‐9). 
Dabei wachsen Korundkristallite über ehemalige Lamellengrenzen und  lassen eine umwandlungsbe‐
dingte  Porosität  erkennen.  Ebenso  ist  anzunehmen,  dass  der  amorphe Anteil  auskristallisiert. Die 
nach dem Verspritzen  sehr homogen verteilten Zusätze von TiO2 und ZrO2  sammeln  sich bei einer 
Temperaturbehandlung  zuerst  an  den  Korngrenzen  von  kleineren  Korundkörnern,  bei  längerer 
Zeitdauer  und/oder  höheren  Temperaturen werden  sie  zu  Inseln,  die mehrere  zehn Mikrometer 
auseinanderliegen können. Dabei  ist ein Zusammenfinden einer ZrO2‐reichen Phase mit einer diese 

















und  die  erwarteten  Anteile  (Abbildung  4.6‐7)  der  gefundenen  Phase  unterstützt. Wenn  die  TiO2‐
reiche Phase hauptsächlich aus TiO2 bestünde, müsste  ihr Volumenanteil zumindest  in der gleichen 
Größenordnung  wie  der  der  ZrO2‐reichen  Phase  liegen  und  damit  wesentlich  geringer  als  der 
beobachtete  sein. Zur genauen Aufklärung und Ausschließung möglicher Oberflächeneffekte  sollte 
diese Überlegung an Anschliffen überprüft werden. In Abbildung 4.6‐10 und Abbildung 4.6‐11 ist die 

















Abbildung  4.6‐7:  Überblick  Ausscheidungen  in  90:4:6 

















Abbildung  4.6‐8:  Ausscheidung  von  ZrTiO4  in  90:4:6 




Abbildung  4.6‐9: Wachstum  von  Korundkristallen  in 





Abbildung  4.6‐10:  Ausscheidungen  von  vermutlich 
ZrTiO4 an Korngrenzen; Anschliff von 96:1,6:2,4 nach 
Temperaturbehandlung  2  h  bei  1600°C  mit 




Abbildung  4.6‐11:  Ausscheidungen  von  vermutlich 
ZrTiO4  an  Korngrenzen  und  innerhalb  von  Körnern; 


















der  Abbildung  von  Sekundärelektronen  (vgl.  Abbildung  4.6‐12  und  Abbildung  4.6‐13,  identischer 
Probenausschnitt). Ebenso  spielen Aufladungseffekte an Kanten eine geringere Rolle. Zur besseren 

















zwischen  den  Dimensionen  der  Proben  und  den  Dimensionen  der  Schicht  im  Anwendungsfall.  in 
dieser Arbeit wurden Verschiedene Ansätze mit dem Ziel ausprobiert,  freistehende Schichten ohne 





90:4:6  beschränkt.  Dabei  wurden  die  3‐Punkt‐Biegeversuche  in  Anlehnung  an  DIN  EN  843‐1 
durchgeführt,  wobei  der  Auflagerabstand  jedoch  auf  20  mm  verkürzt  wurde,  um  eine  höhere 
Ausbeute an Proben zu erzielen. Die Oberseite der Schicht wurde dabei auf Zug belastet. 
Zuerst wurde  erwogen,  Schichtstreifen  auf  Alufolie  aufzubringen.  Dazu wurden  die  Substrate 
zuerst mit Aluminiumfolie und danach mit einer Schablone abgedeckt, so dass Streifen von ca. 1 cm 
Breite und variabler Länge entstanden. Dabei wurden verschiedene Dicken der Schicht hergestellt. 
Die  so erhaltenen Festigkeiten  sind  in Abbildung 4.7‐1 dargestellt. Dabei kommt es  jedoch zu eine 





Einfluss,  da  sie  im  Verhältnis  zur  Gesamtdicke  kleiner  werden  und  die  Werte  damit  geringere 
Streuungen  zeigen.  Die  Vorgehensweise  Beschichtung  einer  Aluminiumfolie  wurde  daraufhin 









Abbildung  4.7‐1:  Streuung  der  Festigkeitswerte  in 




Abbildung  4.7‐2:  Festigkeitswerte  von  Schichten, die 
von rußbeschichteten Substraten abgelöst wurden 
 
wurde  die  Dicke  der  Schichten  auf  0,5  mm  eingestellt.  Dazu  wurde  eine  stets  gleiche,  zuvor 
experimentell bestimmte Menge an Material (Stablänge) auf eine gleichbleibende Fläche verspritzt. 
Diese Vorgehensweise führt zu einer deutlichen Verringerung der Streuung auf etwa ± 10 %. Da sich 
die hier beobachtete  Streuung und die  absoluten Werte weitestgehend mit den  aus der  Literatur 
bekannten  Werten  decken,  wurde  diese  Methode  für  die  Hauptversuche  übernommen.  Später 
wurde festgestellt, dass die verwendeten Substrate nach einigen Beschichtungs‐ und Ablösevorgän‐






ohne  dass  die  Mikrorissstruktur  beeinflusst  wird.  Die  Dimension  der  Proben  entspricht  der  der 








Es  stehen  also wirksame Methoden  zur Verfügung, um  aussagekräftige  Ergebnisse  sowohl  zur 
Zusammensetzung, Mikrostruktur, Temperaturbehandlung und zu den mechanischen Eigenschaften 













Dabei  wurden  die  Temperaturen  und  Zeiten  in  Anlehnung  an  einen  einfachen  statistischen 
Versuchsplan festgelegt und die Kombinationen aus den Zeiten 10 und 100 h und den Temperaturen 
1200 und 1600°C plus dem Mittelpunkt der Versuchsfläche, 55 h bei 1400°C, ausgewählt. Damit soll 









Die  Phasenausbildung  in  flammgespritzten  Schichten  wird  durch  die  Prozessbedingungen 
bestimmt. Aus den schmelzflüssigen Partikeln bilden sich Nichtgleichgewichtsphasen und eventuell 
sehr  kleine Kristallite oder  amorphe Phasen.  In der Diskussion der  Ergebnisse  soll das Kapitel der 
Phasenbestände  zuerst dargelegt werden und die  hier  gewonnenen  Erkenntnisse werden dann  in 
den folgenden Kapiteln mit den mikrostrukturellen (vgl. Kapitel „5.3 Ergebnisse Mikrostruktur“) und 
den  mechanischen  Eigenschaften  (vgl.  Kapitel  „5.4  Ergebnisse  mechanische  Eigenschaften“) 
verknüpft. Es werden zwei verschiedene Analysemethoden verwendet: die Röntgenbeugung und die 
Elektronenbeugung.  Die  Vorteile  der  Röntgenbeugung  bestehen  in  einer  hohen  Genauigkeit 
bezüglich  der  kristallinen  Anteile  und  ihrer  Gitterparameter,  die  der  Elektronenbeugung  in  einer 
Ortsauflösung  der  Information  zu  den  einzelnen  Phasen.  Für  die  quantitative  Auswertung  der 
Röntgenbeugungsdiagramme wird nur die Rietveldanalyse  verwendet, da die Voraussetzungen  für 






die Auswertung  zwei  grundlegende  Fragestellungen. Die  erste  Frage  ist die nach den  enthaltenen 
Phasen, die zweite Frage die nach der Quantifizierung dieser und des eventuellen amorphen Anteiles. 
Aus der Rietveldanalyse  können  auch  für die qualitative Auswertung weitere Hinweise  gewonnen 
werden. Wenn eine  aufgrund  gut übereinstimmender Reflexlagen  akzeptierte Phase nicht mit der 
Rietveldmethode  angepasst  werden  konnte,  dann  wurde  diese  wieder  verworfen.  Alle  Analysen 
wurden  mit  dem  Programm  X´Pert  Highscore  Plus  durchgeführt.  Darüber  hinaus  wurden  die 
Messwerte  von  Proben  im  verspritzten  Zustand  zusätzlich  mit  einem  weiteren  Programm,  mit 
AutoQuan,  ausgewertet.  An  allen  49  aufgenommenen  Spektren  wurde  eine  Clusteranalyse 
durchgeführt (Abbildung 5.1‐1). Die Gruppierung verschiedener Messungen erfolgt hierbei nach der 
Stärke des Unterschiedes der Diffraktogramme. Je eher eine Verzweigung im Dendrogramm auftritt, 
desto  größer  sind  die  Unterschiede.  Am  stärksten  kommen  die  Unterschiede  zwischen  dem 
verspritzten  und  dem  gesinterten  Zustand  zum  Tragen.  Dem  untergeordnet  sind  Unterschiede 
aufgrund der Zusammensetzung. Im verspritzten Zustand werden die TiO2‐haltigen Mischungen von 
den  Übrigen  abgegrenzt.  Im  gesinterten  Zustand  wird  deutlich  die  Mischung  90:0:10  von  allen 
Anderen unterschieden. Der Ausgangszustand der Stäbe wird  in den ternären Zusammensetzungen 
und in der Mischung 90:10:0 meist mit den Zuständen nach einer Temperaturbehandlung von 1200°C 





















ohne  diese. Aufschlussreich  ist,  dass  bei  der Mischung  90:0:10  tetragonales  ZrO2  auftritt,  obwohl 
ausschließlich monoklines ZrO2 als Rohstoff eingesetzt wurde. Denkbar  ist eine Stabilisierung durch 










ist  der  dahinter  liegende  Grundgedanke,  dass  durch  den  Gradienten  der  Abkühlbedingungen 
innerhalb einer Lamelle eine gewisse Verteilung von Gitterparametern vorliegt nicht von vornherein 
auszuschließen.  In  Referenz  [57]  beschreiben  die  Autoren  diese  Möglichkeit  am  Beispiel  des 















































































































100:0:0  verspritzt  ist  in  Abbildung  5.1‐2  dargestellt.  Dabei  verdeutlicht  der  Ausschnitt  aus  einem 
Diffraktogramm die Verbreiterung des der Netzebene 004 des kubischen Al2O3‐Gitters zugeordneten 
Reflexes und dessen Anpassung durch mehrere kubische Al2O3 mit sehr geringen Unterschieden  im 
Gitterparameter  a,  wobei  bei  weiterer  Erhöhung  der  Anzahl  der  Phasen  eine  noch  genauere 
Anpassung möglich  ist.  Im Ergebnis dessen kommt es  zu einer  sehr  starken Überbewertung des  ‐
Al2O3‐Anteils,  was  gleichbedeutend  mit  einer  Unterbewertung  des  ZnO‐Anteils  ist.  An  dieser 
Fehlbewertung  ändern  weder  der  Einbezug  der  Brindley‐Mikroabsorptionskorrektur  noch  eine 















Annahme  einer  Verteilung  der  kubischen 
Gitterparameter   mit vierzehn Abstufungen, Profil R‐












der amorphen Buckel  führen. Dies  ist  jedoch nicht möglich, da diese Anpassung alle vorhandenen 
Reflexe  verbreitert,  aber  deren  Lage  nicht  mit  der  der  amorphen  Buckel  in  Übereinstimmung 
gebracht  werden  kann.  Es  müsste  also  eine  Phase  gefunden  werden,  deren  Reflexlage  zum 
amorphen Untergrund passt. Dies  ist  in dem hier vorliegenden  ternären System nicht möglich. Die 




des  kubischen  Al2O3  hervorgeht,  wird  durch  Einführung  eines  Korrekturfaktors  ausgeglichen.  Es 
werden drei  Korrekturansätze dargestellt und  jeweils 0, 10 oder 20 ma.%  amorpher Anteil  in der 
Probe  100:0:0  verspritzt  angenommen.  Dies  geschieht  einerseits  aufgrund  der  Ergebnisse  aus 
Referenz  [21]  (genaue Werte  siehe  Tabelle  3‐2), wonach  ein  amorpher  Anteil  für  reines  plasma‐
gespritztes Al2O3 in der Größenordnung von 10 – 15 ma.% gefunden wurde. Andererseits wurde mit 






1.      
 
Mit diesem Faktor werden die erhaltenen ZnO‐Gehalte der übrigen Proben multipliziert. Da der ZnO‐
Gehalt  aus  der  Rietveldanalyse  bei  fast  allen  betrachteten Mischungen  unter  den  zugesetzten  20 





Berechnung  des  amorphen  Anteils  wurden  die  folgenden  Betrachtungen  aus  Referenz  [200] 
übernommen.  Dabei  setzt  sich  die  Probe  aus  der  zugegebenen  Menge  an  Standard  (R),  dem 
kristallinen (KM) und dem amorphem Anteil (AM) zusammen. Der Index M steht dabei für Mischung. 
 
2.      
 




3.      
 
Es  kann  davon  ausgegangen  werden,  dass  das  Verhältnis  zwischen  dem  bekannten  Anteil  des 
Standards und dem kristallinen Anteil der Probe gleich dem der errechneten Werte sein sollte.  
 





5.      
 
Wenn  Gleichung  5  mit  Gleichung  2  kombiniert  wird,  ergibt  sich  demnach  für  den  absoluten 
amorphen Anteil: 
 




7.      
 
Nach  Vereinfachung  folgt  für  den  amorphen  Anteil  eine  Gleichung,  in  der  dieser  nur  noch  vom 
Verhältnis der Menge des zugegebenen zur Menge des errechneten Anteils an Standard abhängt. 
 













als  Hauptphase  in  allen  verspritzten  Proben  enthalten  ist,  lässt  sich  Korund  nur  in  100:0:0 
nachweisen,  was  auf  eine  unvollständige  Aufschmelzung  zurückzuführen  ist.  Bei  allen  anderen 
Mischungen,  die  einen  niedrigeren  Schmelzpunkt  und  damit  ein  besseres  Aufschmelzverhalten 
zeigen, ist dieser nicht nachweisbar. In der Probe 90:0:10 ist ein geringer Anteil an t‐ZrO2 enthalten, 
der  jedoch weit  unter  dem  erwarteten Gehalt  an  ZrO2  liegt. Monoklines  ZrO2  kann  hierbei  nicht 






der  Komponenten  Al2O3  und  ZrO2  zusammenhängen.  TiO2  kann  dagegen  leichter  in  das  kubische 
Gitter des ‐Al2O3 eingebaut werden. Dabei  ist für die Komponenten kubisches Al2O3 und kubisches 
‐Al2O3∙TiO2  (vgl.  Tabelle  3‐1)  ein  Bereich  kontinuierlicher  Mischung  wahrscheinlich.  Für  alle 
folgenden Analysen wurde nur die Phase ‐Al2O3 betrachtet.  In Abbildung 5.1‐6 sind die Gitterpara‐









der  Zusammensetzungen  90:5:5,  85:5:10  und  80:10:10 mit  Einbeziehung  der  Phase  Zr5Ti7O24  im 
Vergleich  zur alleinigen Verwendung von ZnO und  kubischem Al2O3. Dieses Zirkoniumtitanat weist 
höchstwahrscheinlich  eine  gewisse  Bandbreite  der  Stöchiometrie  und  damit  eine  entsprechende 
Reflexaufweitung auf [68]. Ein Einfluss der Zusätze auf die Ausbildung der Phase ‐Al2O3  ist nicht zu 
erkennen, da dies in allen Fällen die Haupt‐Al2O3‐Phase ist. Die im Kapitel „3.1.3.3 Eigenschaften des 
Systems  ZrO2“ dargestellten metastabilen Phasen  t´‐ und  c´‐ZrO2  können hier nicht nachgewiesen 
werden. Möglicherweise treten diese bevorzugt in stabilisierten ZrO2‐Systemen auf oder sind im hier 
untersuchten  Konzentrationsbereich  aufgrund  geringer  Anteile  einfach  nicht  nachweisbar. 
Titaniumoxidphasen mit  einem  Verhältnis  von  Sauerstoff  zu  Titanium  kleiner  zwei  sind  ebenfalls 
nicht  nachweisbar,  obwohl  eine  deutliche  bläulich‐graue  Färbung  der  verspritzen  TiO2‐haltigen 




























































































































































































































amorphen  Anteils  weiter  aufzuklären,  wurde  an  allen  verspritzten  Zusammensetzungen  eine 
Thermoanalyse durchgeführt, die  im Kapitel   „5.2 Ergebnisse der differentiellen Thermoanalyse des 
verspritzten Zustandes“ ausgewertet ist. 
Die  Beugungsdaten  wurden  mit  einem  weiteren  Programm  zur  Rietveldanalyse  (AutoQuan) 
ausgewertet. Dabei ist in dieser Datenbank kein Zirkoniumtitanat enthalten, so dass dieses nicht mit 
in  die  Analyse  einbezogen  wird.  Die  Ergebnisse  sind  in  Tabelle  5.1‐4  und  in  Abbildung  5.1‐5 
dargestellt, wobei erkennbar  ist, dass der errechnete amorphe Anteil wesentlich geringer als  in der 
zuvor präsentierten Auswertung  ist und es nicht  zu einer  solch  starken Unterbewertung des ZnO‐
Standards kommt. Dabei  ist die Anpassungsqualität der Kurven der Proben 100:0:0 und 90:10:0  im 
Vergleich  zu den übrigen deutlich  schlechter. Die Fehlerangaben  sind vom Programm automatisch 
errechnete Werte und  sie entsprechen mehr einem Mindest‐ anstatt einem Absolutfehler. Bis auf 
90:10:0 wird  aber  für  den  amorphen  Anteil  eine  ähnliche  Tendenz  gefunden wie mit  dem  zuvor 






























































































































Proben.  Bei  beiden  Einflüssen  wird  eine  Tendenz  der  Verringerung  des  Fehlers  mit  steigendem 
amorphem  Anteil  deutlich,  eine  Über‐  bzw.  Unterbewertung  wirkt  sich  entgegengesetzt  auf  den 
errechneten amorphen Anteil aus. Um den Unsicherheitsbereich des amorphen Anteils bei Annahme 
einer  bestimmten  Genauigkeit  der  Rietveldanalyse  zu  berechnen, wird  die  Differenz  der  größten 















und  1  Prozentpunkten,  ist  in  Abbildung  5.1‐7  als  Funktion  des  amorphen  Anteils  dargestellt.  Für 
einen  amorphen  Anteil  von  beispielsweise  50%  und  einer  Genauigkeit  der  Ergebnisse  aus  der 
Rietveldanalyse von ± 1 Prozentpunkt ergäbe sich also ein Unsicherheitsbereich  für den amorphen 













Proben  untereinander  deshalb  mit  wesentlich  größerer  Sicherheit  als  real  angesehen  werden 
können.  Ausgehend  von  den  dargelegten  Fehlerbetrachtungen  können  somit  drei  deutlich 
unterschiedliche  Klassen  in  den  verspritzen  Systemen  unterschieden werden:  erstens  100:0:0 mit 
einem  geringen,  festgelegten    amorphen Anteil  von  10%,  zweitens  90:10:0 und  90:5:5 mit  einem 




Unter Temperatureinwirkung  streben die Phasen  ihrem  thermodynamisch  stabilen Zustand bei 
der  jeweiligen  Temperatur  entgegen. Die  Ergebnisse  der  quantitativen  Phasenanalyse  für  die  drei 





in den binären Mischungen sind ‐Al2O3 und  in 90:0:10 zusätzlich ‐Al2O3 nachweisbar. Dabei  ist  in 
90:0:10 ein höherer Anteil von ‐Al2O3 im Vergleich zu 100:0:0 enthalten. Der Nachweis von ‐Al2O3 
ist  unsicher.  Nach  100  Stunden  bleibt  ‐Al2O3  nur  in  100:0:0  nachweisbar,  bei  allen  übrigen 







Stunden  in  90:0:10  noch  nicht  abgeschlossen,  dagegen  ist  das  o‐ZrO2  in  85:5:10  nicht  mehr 
nachweisbar. o‐ZrO2 als metastabile ZrO2‐Phase wurde ebenfalls in den Referenzen [40‐43] gefunden. 
Eine  Tendenz  zur Kristallisation  von  t‐ZrO2  als  erster Phase  aus einer  amorphen Al2O3‐ZrO2‐Matrix 





vermutlich  in  ZrTi2O6  und  ZrTiO4.  ZrTi2O6  wiederum  wandelt  sich  langsam  in  ZrTiO4  um.  Die 
Zersetzung  von  Zr5Ti7O24  durch  die  Behandlungsstufe  bei  1200°C  ist  bereits  nach  zehn  Stunden 










































































































































































































































Nach  diesem  Behandlungsschritt  sind  keine  Übergangsaluminiumoxide  mehr  vorhanden.  Es 
traten  jedoch  Verunreinigungen  mit  Natrium  auf,  die  bei  TiO2‐freien  Proben  zur  Bildung  eines 
natriumarmen ‐Al2O3  führen,  bei  den  übrigen  entsteht  natriumhaltiges Aluminiumtitanat.  In  den 
Zusammensetzungen 90:5:5, 85:5:10 und 80:10:10  ist erneut Zr5Ti7O24 nachweisbar. Es  findet eine 
Umwandlung des ZrO2  in der Abfolge o‐ZrO2  t‐ZrO2  m‐ZrO2 statt.  In den ternären Zusammen‐













































































































































setzungen  enthalten  ausschließlich  m‐ZrO2  als  ZrO2‐haltige  Phase,  wobei  die  einzige  Ausnahme 




Vorangegangenen.  Es  gibt  eine  Verschiebung  der  Reflexhöhenverhältnisse  im  Korund,  was 
möglicherweise durch den Einbau von TiO2 und/oder ZrO2 verursacht wird. Die Anteile TiO2‐haltiger 













































































































































































































und  ‐Al2O3  kristallisieren  vermutlich  auch  direkt  aus  dem  amorphen  Anteil.  Zr5Ti7O24  scheint  bei 
höheren Temperaturen die stabilere Phase im Vergleich zu ZrTiO4 zu sein. Der Übergang liegt in den 

















teilung  aus  einer  energiedispersiven  Analyse  der  charakteristischen  Röntgenstrahlung  kann  diese 
Einschränkung  nur  teilweise  ausgeglichen  werden.  Deshalb  wurden  zuerst  die  Phasen  und  ihre 
Anteile  über  die  Rietveldanalyse  bestimmt  und  danach  diese  Informationen  zur  Planung  und 
Einschränkung  der  Probenauswahl  genutzt.  Es  fallen  hierbei  gleichermaßen  die  Mikrostruktur 
betreffende Informationen an. Einige Ergebnisse, die mit dem Kapitel „5.3 Ergebnisse Mikrostruktur“ 
in  Zusammenhang  stehen,  sollen deshalb bereits hier dargestellt werden. Bei  allen Auswertungen 













den  Poliervorgang  ein  Relief,  das  je  nach  Verteilung  der  härteren  oder  weicheren  Phase  zu 






ist  in  der  Beschichtung  der  Probe mit  einer  leitfähigen  Substanz  wie  beispielsweise  Kohlenstoff 
begründet.  Diese  Beschichtung  ist  notwendig,  um  Aufladungen  der  Probe  zu minimieren.  Es  ist 
jedoch  eine  eindeutige  räumliche  Zuordnung  von  kristallinen  Phasen  und  amorphen  Bereichen 
möglich. Es  zeigt  sich, dass die  in  licht‐ und elektronenmikroskopischen Abbildungen erkennbaren 
dunkler  kontrastierten  Lamellen amorphe Bereiche  sind.  In der  Zusammensetzung 100:0:0  ist also 
eindeutig ein amorpher Anteil enthalten, der über eine klassische Bildanalyse abgeschätzt werden 
könnte (vgl. Kapitel „5.3.1 Mikrostruktur im verspritzten Zustand“).  
Da dies ein wichtiger und  interessanter Aspekt  ist,  soll an dieser Stelle noch einmal ein kurzer 




wurden  in  den  Referenzen  [73,  111,  118,  204]  beschrieben.  In  den  Referenzen  [131,  205]  sind 
eindeutig  amorphe  Sublamellen  und  in  den  Referenzen  [104,  105,  206]  nicht  näher  lokalisierte 
amorphe  Anteile  in  thermisch  gespritzten  HA‐Schichten  beschrieben.  Es  scheint  somit,  dass  die 
Existenz der amorphen Sublamellen in der Literatur bisher nur im System HA eine gewisse Beachtung 
gefunden hat, da hier die biologische Aktivität sehr stark von der Kristallinität abhängt und sie sich 
damit direkt auf die Anwendung auswirkt  [105]. Dies mag auch daran  liegen, dass  in den meisten 
Untersuchungen Pulver  für das  thermische Spritzen eingesetzt wird und bei Mehrkomponentensy‐
stemen  die  geringeren  Kontraste  zwischen  amorphen  und  kristallinen  Zuständen  durch  die 
Ordnungszahlkontraste überdeckt werden.  In  gleicher Weise wirken nicht  komplett  geschmolzene 
Bereiche,  die  zur  Erlangung  nanostrukturierter  Zonen  notwendig  sind.  Aufgrund  der  geringeren 
Durchmischung  ist  auch  die  Tendenz  zur  Bildung  amorpher  Zustände  prinzipiell  geringer.  Des 
Weiteren sind beim Einsatz von z.B. reinem Al2O3 diese amorphen Sublamellen sehr dünn oder gar 
nicht  ausgebildet  und  fallen  damit  möglicherweise  nicht  weiter  auf.  Bei  TEM‐Untersuchungen 
werden zwar oft amorphe Zustände gefunden, aber aufgrund der sehr hohen Auflösung und der Art 
der Probenpräparation nicht in den wesentlich gröber strukturierten Lamellen lokalisiert [39, 40, 71, 






gefundenen Phasen dargestellt.  In der Probe 100:0:0  (Abbildung 5.1‐8)  tritt der Effekt auf, dass ‐
Al2O3, welches aus nicht aufgeschmolzenen Anteilen stammt, sehr gut und die übrigen Al2O3‐Phasen 




die  dunkler  kontrastierten  Lamellen  bezüglich  ihrer  Kristallinität  sehr  stark  gestörten  Bereichen 
entsprechen. Es gibt ebenso einen Übergang von amorph oder stark gestört zu kristallin. Die Richtung 
der Erstarrung geht dabei von links unten nach rechts oben. Deutlich ist auch das durch das Polieren 














Abbildung  5.1‐9  zu  erkennen.  Hier  tritt  ‐Al2O3  nur  in  Spuren  auf.  Deutlich  sind  die  amorphen 
Lamellen und der Übergang von amorph zu kristallin zu erkennen. Die Größe dieser Übergangsberei‐
che  schließt  eine  Keilwirkung  aus,  die  eine  fälschliche  Zuordnung  als  eigenständiger  Bereich 
verursachen könnte. Verschiedene Erklärungsansätze  für die Übergangsbereiche werden  im Kapitel 
„5.3.1 Mikrostruktur  im verspritzten Zustand“ dargelegt. Die Richtung der Erstarrung geht hier von 
links  nach  rechts.  Desweiteren  kann  Zr5Ti7O24  vermischt  mit  ‐Al2O3  identifiziert  werden.  Im 
Gegensatz zur Probe 100:0:0 sind hier keine Spuren von ‐Al2O3 vorhanden. Die Ergebnisse spiegeln 







90:0:10  10  h  1200°C. Die  ersten  beiden  Proben  stammen  von  Thermoschockuntersuchungen,  bei 
























Al2O3 über die  Zwischenstufen  ‐ und ‐Al2O3  findet  im Bereich  zwischen 1000 und 1200°C  statt. 
Dabei  stellt  sich  die  Frage,  ob  die  Zusätze  von  TiO2  und  ZrO2  diese Übergänge  beeinflussen.  Die 
Übergangsphase ‐Al2O3  tritt  zuerst an den Kristallitgrenzen des  ‐Al2O3  in Erscheinung  (Abbildung 
5.1‐11). Wenn  sich  die Mehrzahl  der  ‐Al2O3‐Körner  in  ‐Al2O3  umgewandelt  hat,  dann  sind  die 
Phasen  ‐  und  ‐Al2O3  noch  an  den  Korngrenzen  und  in  sehr  gestörten  Bereichen  erkennbar 
(Abbildung 5.1‐12). Dies deutet  auf die Koexistenz mehrerer Wege der Umwandlung  von  ‐  zu ‐
Al2O3 hin.  
Für  die  Probe  90:0:10  behandelt  für  10  Stunden  bei  1200°C  könnte  aus  den  Ergebnissen  der 
quantitativen Phasenanalyse  abgeleitet werden, dass  ZrO2 das ‐Al2O3  stabilisiert. Darüber hinaus 





























genau  bestimmt  werden.  Möglicherweise  beeinflusst  der  Poliervorgang,  welcher  eine  andere 
Qualität als die Probenpräparation für die Röntgenbeugung haben könnte, die Umwandlung des ZrO2 
an der Oberfläche. Dies wurde aber bei Untersuchungen an polierten ZrO2‐Proben ausgeschlossen 
[213]. Bei  der Auswertung  der Beugungsmuster  aus  der  Elektronenbeugung  besteht  ein  entschei‐
dendes Auswahlkriterium  in der Anpassungsqualität. Einerseits kann es bei geringen Güten zu einer 
Fehlzuordnung  von Phasen  kommen. Andererseits  können  stark  gestörte Gitter nicht  ausgewertet 
werden.  Deshalb  wurde  eine  Mindestgüte  für  die  Anpassung  (Winkelabweichung  <  1,4°)  zur 
Einschränkung der verwendeten Messpunkte eingeführt. Damit bleiben zur statistischen Auswertung 
ca.  50  %  der  aufgenommenen  Messpunkte  übrig.  Wenn  nun  eine  Phase,  wie  z.B.  das  ‐Al2O3 
umwandlungsbedingt  stärker  gestört  ist  als  andere  enthaltene  Phasen,  dann wird  diese  nicht mit 
erfasst. Diese  Störung macht  sich  ebenfalls  in  der  Röntgenbeugung  in  Form  verbreiterter  Reflexe 
bemerkbar und ist für die hier betrachteten Phasen sehr wahrscheinlich. Bei der Elektronenbeugung 
wird  in  den  Schichten  m‐ZrO2  identifiziert.  Entweder  wird  m‐ZrO2  detektiert,  welches  bei  der 
Röntgenbeugungsanalyse aufgrund geringer Gehalte und Kristallitgrößen nicht nachweisbar ist, oder 
es kommt zu einer fälschlichen Identifizierung des monoklinen ‐Al2O3 als m‐ZrO2. Wenn m‐ZrO2 im 
Auswertungsalgorithmus  nicht mit  betrachtet  wird,  dann  werden  die  dem m‐ZrO2  zugeordneten 
Beugungsmuster  erwartungsgemäß  dem  ‐Al2O3  zugeordnet.  Desweiteren  ist  eine  räumliche 















Die  Löslichkeit  für ZrO2  in ‐Al2O3  ist größer als die  in ‐Al2O3  [109]. Dies  führt möglicherweise  zu 
einer  verstärkten  Bildung  von  ‐Al2O3  vor  dem  Übergang  zu  ‐Al2O3.  Es  ist  anzunehmen,  dass 
zumindest  ein  Teil des Materials  einer  eutektischen und/oder dendritischen  Erstarrung unterliegt. 

































5.2 Ergebnisse  der  differentiellen  Thermoanalyse  des  verspritzten 
Zustandes 
Alle verspritzen Zusammensetzungen wurden einer differentiellen Thermoanalyse  (DTA) unter‐
zogen,  deren  Ergebnisse  in  Abbildung  5.2‐1  zusammengefasst  sind.  Dabei  gibt  es  bei  steigender 
Temperatur eine steigende endotherme Tendenz,  jedoch  ist erst ab ca. 500°C ein merklicher Abfall 




amorpher  Anteil  enthalten  zu  sein.  Eine  eindeutige Wirkung  des  TiO2  in  einer  Verschiebung  der 
Peaklage  hin  zu  niedrigeren  Temperaturen  und  eine  entgegengesetzte  Wirkung  des  ZrO2  ist  zu 
erkennen (Abbildung 5.2‐2). Die gleiche Tendenz spiegelt sich im Einfluss der beiden Zusätze auf den 
absoluten amorphen Anteil wider. Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass im Al2O3‐System 
TiO2‐induzierte  amorphe  Phasen  instabiler  sind  als  ZrO2‐induzierte.  In  Referenz  [116]  hat  ein 
steigender  TiO2‐Gehalt  einen  gleichen  Einfluss  auf  die  Lage  des  der  Kristallisation  des  amorphen 







Die  Zuordnung  der  zwischen  1100°C  und  1200°C  zu  findenden  Peaks  ist  weniger  eindeutig. 
Bemerkenswert  ist,  dass  bei  100:0:0  und  90:0:10  kein  Peak  zu  beobachten  ist.  In  den  ternären 
Zusammensetzungen  wiederum  gibt  es  zwei  sich  überlagernde  Peaks.  Eine  Ursache  besteht 















Abbildung  5.2‐2:  Lage  des  ersten  Peaks  der  DTA‐
Kurve, Kristallisation des amorphen Anteils 
 
Abbildung  5.2‐3:  Höhe  des  ersten  Peaks  der  DTA‐
Kurve 
 
von  ‐  zu ‐Al2O3  verursacht werden, wobei  eine  eindeutige  Zuordnung  jedoch  nicht  angegeben 
werden  kann.  Ebenso  beschleunigt  der  TiO2‐Anteil  die  Umwandlung  der  Übergangs‐Al2O3.  Es  ist 
bekannt, dass kristalline Zusätze von z.B Fe2O3 oder SiO2 zu ‐Al2O3 mit steigender Konzentration die 
Umwandlungstemperatur  ‐  zu  ‐Al2O3  durch  Bereitstellung  von  Kristallisationskeimen  senken, 
wobei  amorphes  SiO2 einen  gegenteiligen Effekt hat  [219, 223]. Aus Magnetkernresonanzuntersu‐

















solches  über mehrere  Lamellen  in  der  Probe  90:5:5  für  die  Elemente  Aluminium,  Titanium  und 
Zirkonium  dargestellt. Der  einzige messbare  Kontrast wird  durch  Poren  und  Risse  verursacht.  Bei 
einem Vergleich  der  Lamellengröße  scheint  in  der  Probe  80:10:10  ein Übergang  zu weit  dickeren 
lamellaren  Strukturen  im Vergleich  zu allen übrigen Zusammensetzungen  stattzufinden  (Abbildung 
5.3‐2 bis Abbildung 5.3‐10). Des Weiteren sind die beobachteten Risse hier wesentlich größer und es 
erfolgt  ein  Übergang  zu  größeren  sich  innerhalb  der  Lamellen  befindenden  runden  Poren.  Dies 



















interlamellaren  Rissen  erkennbar, wobei  die  Kontaktflächen  der  Lamellen  untereinander  deutlich 
verringert  sind.  Ursache  dafür  sind  die  wesentlich  dickeren  Lamellen,  die  dadurch  wesentlich 
größeren  Spannungen  hervorgerufen  von  der  größeren Menge  an  beim  Abkühlvorgang  temporär 
gespeicherter elastischer Energie. Der steigende amorphe Anteil  führt zu einer steigenden Tendenz 
zur  katastrophalen  Rissausbreitung,  da  hier  im  Gegensatz  zu  kolumnar  geprägten  kristallinen 
Bereichen die Risswege nicht vorgeprägt sind und ein Riss durch die komplette amorphe Sublamelle 
hindurchgeht,  bevor  er  abgelenkt  wird  oder  sich  verzweigen  kann.  Dabei  gibt  es  jedoch  einen 




Härte  besitzen.  Die  Ergebnisse  einer  flächenmäßigen  Auswertung  der  als  amorphe  Bereiche 
identifizierten dunkleren Lamellen und die Unterschiede zu den Ergebnissen aus der Rietveldanalyse 
(vgl. Kapitel „5.1.1.2 Phasen im verspritzten Zustand“) sind in Tabelle 5.3‐1 zusammengefasst. Dabei 
erfolgte  die  Flächenanalyse  anhand  der  im  Elektronenmikroskop  aufgenommenen  Bildern 















































Übergang der Kontrastwerte  zwischen dunkleren  (amorphen) und helleren  (kristallinen) Bereichen 

















100:00:00  5  10  5 
90:00:10  20  45  25 
90:10:00  25  30  5 
90:05:05  10  25  15 
85:05:10  15  50  35 
85:10:05  10  45  35 
80:10:10  20  60  40 
 
Genauigkeit  dieser  Methode  nur  schwer  abschätzbar.  Deshalb  wurden  die  Angaben  auf  5 
Prozentpunkte gerundet. Der Flächenanteil wird für die folgenden Betrachtungen in erster Näherung 
dem Massenanteil  gleichgesetzt,  unter  den  Annahmen,  dass  jede  Lamelle  amorphe  Sublamellen 
besitzt, diese sich über die gesamte Lamelle erstrecken und keine signifikanten Dichteunterschiede 
zwischen  amorpher und  kristalliner Phase  auftreten.  Somit  können  vier Grundaussagen  abgeleitet 
werden:  erstens  ist  der  Flächenanteil  der  amorphen  Lamellen  in  100:0:0  am  geringsten  und  in 







sehr  kleiner Kristallite  zum amorphen Anteil bei der Rietveldanalyse. Gleichermaßen  ist  auch eine 
Nichtlinearität des im Kapitel „5.1.1.2 Phasen im verspritzten Zustand“ verwendeten Korrekturansat‐
zes  möglich.  Die  bei  einer  anderen  kritischen  Kristallitgröße  wirksame  Trennung  von  gering 
kristallinen  und  amorphen  Anteilen  könnte  auch  die  Ursache  für  entsprechende  Unterschiede 




Rietveldanalyse  und  auch  nicht  bei  der  Thermoanalyse  auf  und  somit  ist  diese  Erklärung  wenig 
wahrscheinlich.  Daraus  folgt  das  zweite  Erklärungsmodell,  nach  dem  es  möglich  ist,  dass  sich 
amorphe Anteile nicht nur  in deutlich erkennbaren Lamellen  (primärer amorpher Bereich) sondern 
darüber hinaus auch noch  fein verteilt  im  restlichen Volumen befinden. Ein Prozess, der  zu dieser 
Konstellation  führen  könnte,  ist  die  Anreicherung  der  Komponenten  TiO2  und  ZrO2  an  der 
Kristallisationsfront  des  ‐Al2O3,  wobei  dies  ein  in  oxidischen  Mehrkomponentensystemen  weit 
verbreitetes Phänomen  ist  [224‐226]. Allerdings hat dieses einen maximalen Effekt bei geringeren 










Grenzfläche  flüssig‐fest  eine  Zone  vorangehen,  in  der  sich  die  Komponenten  auftrennen  und  zu 
Grenzflächen fest‐fest führen. Diese Zone  ist vermutlich durch spinodale Entmischung gekennzeich‐
net.  Diese  Geschwindigkeit  der  Auftrennung  ist  jedoch  durch  die  Diffusionskonstanten  begrenzt. 
Wenn  die  Geschwindigkeit  der  Isothermen  wesentlich  größer  ist,  dann  wird  dem  System  ein 
amorpher  Zustand  aufgezwungen  (Abbildung  5.3‐11).  Im  System  Al2O3‐SiO2  liegt  die  kritische 
Abkühlrate  zur  Verhinderung  spinodaler  Entmischung  bei  105  –  107  K/s  [227],  also  genau  in  dem 
Bereich,  der  beim  thermischen  Spritzen  erreicht  wird.  Die  bei  sinkender  Abkühlgeschwindigkeit 
nachfolgend  dendritisch  wachsenden  Kristallite  sind  in  dem  hier  untersuchten  System  ‐Al2O3‐
Kristalle. Mit diesem Modell wäre eine Erklärung für die Übergangsbereiche zwischen amorphen und 
kristallinen  Lamellen  gegeben  (vgl.  Abbildung  5.1‐9),  deren  Dimension  somit  vom  Verlauf  der 
Abkühlgeschwindigkeiten bestimmt wird. Eine ähnliche Abhängigkeit der Phasenausbildung von der 
Lamellendicke und damit von der Abkühlgeschwindigkeit wird in Referenz [72] für die verschiedenen 
Al2O3‐Phasen beschrieben. Wenn  TiO2 und  ZrO2  gleichzeitig  enthalten  sind, dann wird die Bildung 
sekundärer amorpher Bereiche verstärkt und der primäre amorphe Anteil sinkt. Da Zirkoniumtitanat 
die  Eigenschaft  besitzt,  dass  sich  seine  Hochtemperaturphase  schon  bei moderaten  Abkühlraten 
leicht einfrieren  lässt, gilt dies eventuell auch  für noch ungeordnetere amorphe Zustände  [51‐53]. 




Es gibt  in der Probe großflächige  rein amorphe, gemischte und  rein kristalline Bereiche  (Abbildung 
5.3‐12  und  Abbildung  5.3‐13).  Die  gemischten  Bereiche  sind  durch  längliche  eindeutig  amorphe 
Bereiche (Abbildung 5.3‐14 und Abbildung 5.3‐15) geprägt, die eine Breite von ca. 50 nm (Abbildung 
5.3‐16) und  eine  Länge  von  einigen 100 nm  aufweisen und parallel  zum Wärmefluss  ausgerichtet 
sind. Die dendritischen Bereiche zwischen den sekundären amorphen Bereichen weisen eine Breite 
von ca. 100 – 200 nm und eine Länge von ebenfalls mehreren 100 nm auf. Die Kristallitgrößen in den 
gemischten  Bereichen  liegen  im  Bereich  von  50  nm,  nach  dem  Übergang  zu  rein  kristallinen 
Bereichen steigen sie auf ca. 200 nm an. Dieser mit steigender Lamellendicke und damit sinkender 
Abkühlgeschwindigkeit  stattfindende  Übergang  zu  größeren  Kristalliten  wurde  schon  im  Kapitel 























und  somit  ist  eine  Erklärung  für  die  geringe  Beugungsbildqualität  in  den  gemischten  Bereichen 
gefunden. Die länglichen sekundären amorphen Bereiche sind ebenfalls in der linken oberen Ecke in 
Abbildung 5.3‐13  zu erkennen. Der Riss am Übergang  zwischen primären amorphen und gemischt 





















Bereichen  ungefähr  die Ausgangszusammensetzung  gefunden werden  konnte. Das  bedeutet,  dass 
der vorgeschlagene Mechanismus der  leichteren Amorphisierung der Zirkoniumtitanatphasen nicht 
für den sekundären amorphen Anteil verantwortlich ist. Ebenso wenig kommt es zu Amorphisierung 
aufgrund  einer  Anreicherung  der  Komponenten  TiO2  und  ZrO2  an  der  Kristallisationsfront.  Die 




Worauf  beruht  nun  die  beobachtete  Amorphisierung  der  sekundären  amorphen  Bereiche? 
Welcher Mechanismus kann noch dazu gleichzeitig zu einer Abreicherung der Zusätze beitragen? Ein 
Hinweis  kann  aus  der  Beobachtung,  dass  die  primären  amorphen  Bereiche  in  den  ternären 
Zusammensetzungen  und  in  90:0:10  einen  geringeren  Anteil  und  geringere  Dicken  als  in  90:10:0 
haben,  gewonnen  werden.  Es  gibt  somit  eine  minimale  Abkühlgeschwindigkeit,  bei  deren 
Unterschreiten Kristallisation einsetzt. Diese minimale Geschwindigkeit ist abhängig von der Art und 
Konzentration  und  der  Zusätze.  Es  existiert  unter  diesen  Nichtgleichgewichtsbedingungen  eine 
maximale Löslichkeit von TiO2 und ZrO2 sowohl einzeln als auch in Kombination in der ‐Al2O3‐Phase, 
die  innerhalb  des  in  dieser  Arbeit  untersuchten  Konzentrationsbereiches  liegt.  Des Weiteren  ist 
bekannt,  dass  im  binären  System  Al2O3‐ZrO2  und  vermutlich  auch  im  ternären  System  eine 
Mischungslücke  im  flüssigen  Zustand  existiert  und  spinodale  Entmischung  auftritt.  Spinodale 
Entmischung tritt  in übersättigten Lösungen auf, die  instabil gegen Fluktuationen der Konzentration 
sind  und  spontan  in  zwei  flüssige  Phasen  zerfallen.  Beim  Unterschreiten  einer  bestimmten 
Abkühlgeschwindigkeit werden die Dimensionen der entmischten Bereiche groß genug, so dass beim 
nachfolgenden Unterschreiten der Liquidustemperatur stabile Keime entstehen können. Diese Keime 
wären  der  Spezies  ZrO2  und  Zr5Ti7O24  zuzuordnen  und  sie  könnten  eine  Kristallisation  des  ‐Al2O3 
durch  heterogene  Keimbildung  bewirken.  Damit  kann  der  scharfe  Übergang  von  den  primären 
amorphen zu den gemischten Bereichen erklärt werden. Durch das schnellere Wachstum von ZrO2‐ 
und Zr5Ti7O24‐  im Vergleich zu ‐Al2O3‐Kristalliten werden der Schmelze die Komponenten TiO2 und 
ZrO2 entzogen. Beim Unterschreiten einer bestimmten Konzentration bewegt  sich das  System  aus 





genug, um es bei nun  fehlender heterogener Keimbildung amorph erstarren  zu  lassen. Die Grenze 
dieser  Konzentrationen  ist  durch  die  beobachtete  Zusammensetzung  der  sekundären  amorphen 
Bereiche ableitbar. Da die gemischten Bereiche dendritisch erstarren, wird die sekundäre amorphe 
Phase  parallel  zu  den  Dendriten  angeordnet.  Bei  weiterem  Absinken  der  Abkühlgeschwindigkeit 
erstarrt die Schmelze dann weder amorph noch dendritisch und die beobachtete Bildung größerer 
globularer Kristallite setzt ein. Die Keimbildungsrate und die Keimbildungsgeschwindigkeit von ZrO2 




Mischkristall bildet  sich bei Anwesenheit von ZrO2 und TiO2  immer ZrTiO4  [228]. Damit  scheint ein 
Einfluss der durch TiO2 und/oder ZrO2 bestimmten Keimbildung  im hier untersuchten System  sehr 
wahrscheinlich [63, 124, 229]. Die Existenz der sekundären amorphen Bereiche scheint somit an den 
Effekt  der  spinodalen  Entmischung  bzw.  der  eutektischen  Erstarrung  gekoppelt  zu  sein.  Für  das 
Auftreten einer  spinodalen Entmischung  spielt die Koordinationszahl der Kationen  in de  Schmelze 
eine  wichtige  Rolle.  Eine Mischungslücke  im  flüssigen  Zustand,  d.h.  die  Existenz  zweier  flüssiger 
Phasen, wird  in  verschiedenen  Alkalisilikat‐  und  Alkaliborosilikatglassystemen  beobachtet  und  auf 
unterschiedliche  Koordinationszahlen  der  beteiligten  Spezies  zurückgeführt  [112].  Nach  Referenz 
[227]  tritt  spinodale  Entmischung  in  binären  Silikaten  auf,  wenn  drei  Bedingungen  erfüllt  sind: 
Erstens, die Bindungsstärke des Netzwerkwandlers liegt im Bereich 0,26<x<0,83 kJ/mol, zweitens, die 
Koordinationszahl des Netzwerkwandlers ist verschieden von der des Netzwerkbildners und drittens, 
der Unterschied  in der Feldstärke nach Dietzel  ist größer  ‐0,02…0,06 und kleiner 0,8…0,9. Alle drei 




qualität bei  der Analyse mittels  Elektronenbeugung  gefunden. Die Verringerung des  Kontrastes  in 
den Abbildungen von Rückstreuelektronen zwischen den amorphen und den kristallinen Bereichen 




die  kolumnare  Anordnung  der  Kristallite  innerhalb  von  Lamellen  bestimmte  Rissausbreitung 
beeinflussen, da er als zähere Phase zwischen den härteren Kristallen eine Verstärkung der Bindung 
bewirkt  [230].  Die  Neigung  zur  Ausbildung  von  primären  amorphen  Bereichen  hängt  von  den 
Eigenschaften des Matrixmaterials (‐Al2O3) ab und wird somit von einer kritischen Abkühlgeschwin‐
digkeit bestimmt, wobei diese wiederum entscheidend durch TiO2  (und von anderen sich  leicht  ins 
Gitter  einpassenden Komponenten) beeinflusst wird, wie  ein Vergleich der  sekundären  amorphen 
Anteile  der  Zusammensetzungen  100:0:0 mit  90:10:0  und  90:0:10  erkennen  lässt.  Dabei  ist  der 
sekundäre amorphe Anteil jedoch an den Mechanismus der gekoppelten dendritischen‐eutektischen 
Erstarrung  bzw.  der  spinodalen  Entmischung  gebunden  und  tritt  somit  nicht  im  reinen  Al2O3, 
unerwarteter weise ebenfalls nicht  in 90:10:0 dafür aber verstärkt  in 90:0:10 und  in allen  ternären 
Zusammensetzungen  auf.  Dies  steht  nur  in  scheinbarem  Widerspruch  zu  den  gefundenen 








der Ti4+‐Ionen  in der Schmelze  ist keine spinodale Entmischung und durch den  leichten Einbau von 
TiO2  in das  ‐Al2O3‐Gitter  keine eutektische Erstarrung  zu beobachten, da  sich  keine  zweite Phase 
ausbildet.  Bei  höheren  TiO2‐Gehalten,  die  die  Aufnahmefähigkeit  des  ‐Al2O3‐Gitters  für  TiO2 
überschreiten, wäre möglicherweise ein  sekundärer amorpher Anteil  zu erwarten.  In den  ternären 
Mischungen  sind  ‐Al2O3 und  Zr5Ti7O24 die beiden    eutektischen Komponenten. Da  entsprechende 
Strukturen in den Proben gefunden wurden (vgl. Kapitel „5.1.2.1 Elektronenbeugung im verspritzten 
Zustand“),  ist anzunehmen, dass dieser Mechanismus  in den hier untersuchten Systemen wirksam 








extrem  großen  Poren.  Eine  deutliche Verschiebung  der Größe  der Mikrorisse  von  ca.  300  nm  bei 
100:0:0 zur Hälfte dieses Wertes in allen anderen Zusammensetzungen ist zu erkennen. Die integrale 
offene  Porosität  (Abbildung  5.3‐18) wird  durch  die  Zusätze  deutlich  verringert, wobei  ZrO2  einen 
stärkeren  Einfluss hat  als  TiO2.  Ist  nur  TiO2  enthalten,  so  ergibt  sich nur  eine  etwa halb  so  große 
Reduzierung  der  Porosität  wie  in  den  übrigen  Zusammensetzungen,  wofür  möglicherweise  eine 
Verlagerung  hin  zu  geschlossener  Porosität  verantwortlich  ist.  Eine  Berechnung  der  Dichte  und 
Vergleich mit der  gemessenen Rohdichte  (Abbildung 5.3‐19)  ist nicht möglich, da die Dichten des 
amorphen Anteils und des ‐Al2O3 mit teilweise  ins Gitter eingebauten Zusätzen nicht bekannt sind 
und  auch  nicht  genau  genug  abgeschätzt  werden  können.  Ausgehend  von  den  Dichten  der 
gefundenen  Phasen  (vgl.  Tabelle  3‐1)  kann  jedoch  die  Tendenz  abgeschätzt werden,  also  ist mit 













Abbildung  5.3‐18:  Offene  Porosität  im  verspritzten 
Zustand  
 
Abbildung  5.3‐19:  Rohdichten  im  verspritzten 
Zustand 
 
Zirkoniumtitanate, welche  im Vergleich  zum  ‐Al2O3 ebenfalls eine höhere Dichte besitzen. Für die 
TiO2‐Phasen  gilt das Gleiche.  Insgesamt  sollte die gemessene Dichte mit  steigender Menge beider 
Zusätze  steigen,  wobei  ZrO2  einen  stärkeren  Einfluss  haben  sollte.  Dies  wird  allerdings  nicht 
beobachtet. Der Einfluss von TiO2 auf die Rohdichte liegt in einer Verringerung dieser, wogegen ZrO2 
einen  entgegengesetzten  Effekt  hat.  Die  in  Abbildung  5.3‐2  erkennbaren  verstärkt  auftretenden 




Wie  bereits  im  Kapitel  „4.6  Voruntersuchungen  zur  Mikrostruktur“  ansatzweise  dargestellt, 
bewirkt  eine  Temperaturbehandlung  zwei  die  Mikrostruktur  prägende  Effekte:  Sinterung  und 
Phasenumwandlung. Dabei  ist  bekannt,  dass  zunächst  die  säulenartigen  Strukturen  innerhalb  der 
Lamellen  und  anschließend  die  Lamellen  selbst  verschwinden,  wobei  die  Geschwindigkeit  dieses 
Prozesses  durch  das  TiO2  stark  beeinflusst wird. Während  die  sichtbare  Lamellenstruktur  bei  den 
Zusammensetzungen  90:0:10  und  100:0:0  erst  nach  einer  Temperaturbehandlung  oberhalb  von 





1200°C  ist  sie  aber  in  keiner  Probe mehr nachzuweisen. Die  sichtbaren Ausscheidungen  von  ZrO2 
bzw. Zirkoniumtitanaten erscheinen nach einem bestimmten Muster. Dabei ist denkbar, dass sie sich 







haltigen  Systeme.  Dies  lässt  auf  dendritische  und/oder  eutektische  Erstarrungsvorgänge  beim 








Abbildung  5.3‐20:  Elektronenmikroskopische  Auf‐




Abbildung  5.3‐21:  Elektronenmikroskopische  Auf‐
nahme  der  kolumnar  gewachsenen  Bereiche  in 
100:0:0 nach 10 h bei 1200°C 
  
Anteilen  führen.  In  den Bereichen mit  eutektischer  Struktur wirken  ZrO2‐Kristallite während  einer 
Temperaturbehandlung als Keime und verbrauchen komplett das benachbarte ZrO2. In den feineren 
Bereichen  kommt  es  zur  Ausscheidung  aus  den  primären  amorphen  Anteilen  und  damit  zur 
Ausbildung wesentlich feinerer Ausscheidungen. Eine Wechselwirkung mit den Übergangsphasen des 
Al2O3 ist sehr wahrscheinlich, da das ‐Al2O3 hauptsächlich in 90:0:10 auftritt und ebenso wie das m‐




den  amorphen Anteil, da dieser nicht  in  ‐Al2O3,  sondern direkt  in  ‐ oder ‐Al2O3 übergeht. Des 
Weiteren  werden  die  Zusätze  bei  einem  Kristallwachstum  des  ‐Al2O3  an  der  Korngrenze 
angereichert und es kommt zur Ausbildung einer Art Inselstruktur, in der sich eine ZrO2‐reiche Phase 
von  einem  TiO2‐reicheren  Saum  umgeben  in  den  Zwickeln  zwischen  Korundkörnern  befindet 
(Abbildung 5.3‐24 bis Abbildung 5.3‐26). Diese Trennung von ZrO2 und TiO2 kann mit der Bildung und 




Abbildung  5.3‐22:  Elektronenmikroskopische  Auf‐
nahme  der  Ausscheidungen  von  Zirkoniumtitanat 




Abbildung  5.3‐23:  Elektronenmikroskopische  Auf‐

































Bei  diesem  Übergang  muss  entweder  ZrO2  hinzukommen  oder  TiO2  entfernt  werden.  Da  ein 





zweite  Mechanismus  anzunehmen.  Dies  führt  im  Weiteren  zu  Phasen  mit  unterschiedlichen 
Ausdehnungskoeffizienten  und  damit  zu  Rissen.  Dabei  ist  anzunehmen,  dass  dieser  Prozess  in 
Abhängigkeit von der Zeit  fortgesetzt wird und weiteres Ti4+ aus dem Zirkoniumtitanat austritt und 
damit  am  Ende  reines  ZrO2  übrigbleibt.  Diese  Tendenz  konnte  bereits  in  den  Stäben  beobachtet 
werden und gilt  somit auch  für über die Pulverroute hergestellte Materialien  (vgl. Abbildung 4.4‐1 
und  Abbildung  4.4‐2).  Ein  ähnlicher  Prozess  der  TiO2‐Freisetzung  aus  Zirkoniumtitanaten wird  im 
gesinterten  System Mg‐PSZ mit  TiO2‐ und Al2O3‐Zusätzen  gefunden  [232]. Dabei  ist dieser Prozess 
umso eher abgeschlossen, je weniger TiO2 im System vorhanden ist. In Abbildung 5.3‐25 ist ein ZrO2‐
reiches  Teilchen  erkennbar,  das  die  für  die  Ausscheidungen  von  monoklinen  Bereichen  in  ZrO2 
typische Zickzackstruktur aufweist. Diese Körner sind  in  ihrer näheren Umgebung  immer mit Rissen 
verknüpft.  Zwar  kann  die  Bildung  von  Aluminiumtitanat  über  die  Röntgenbeugung  nur  bei  der 
Behandlungsstufe  1400°C  nachgewiesen  werden,  sie  ist  aber  aufgrund  der  beobachteten 
Kristallstrukturen  und  Elementkontraste  ebenso  für  die  Behandlungsstufe  1600°C  anzunehmen. 
Beispiele  für  sehr wahrscheinlich aus Aluminiumtitanat bestehende  Lamellen und Bereiche  sind  in 




TiO2‐haltigen  Systemen  zu einem Riesenkornwachstum, das die mechanischen Eigenschaften  stark 
beeinflusst. Bezüglich der Verteilung der offenen Porosität  sind nach der ersten Behandlungsstufe 





Bereich  von 400 nm  (Abbildung 5.3‐30). Diese Entwicklung  ist  in Abbildung 5.3‐30 dargestellt und 
spiegelt ein Öffnen der kleinsten Mikrorissklasse wider. Durch die Behandlung bei 1600°C für 100 h 
setzt  sich  dieser  Prozess  fort  und  die  Mikrorisse  wachsen  leicht  (Abbildung  5.3‐31).  Ebenso 




































nm  in  90:0:10  und  in  90:10:0. Dies  könnte  durch  die  neu  entstandenen Mikrorisse  aufgrund  der 
Umwandlung  von  t‐ZrO2  in m‐ZrO2  bzw.  durch  den  Zerfall  von  zuvor  gebildetem  ‐Al2TiO5  beim 
Abkühlen (vgl. Kapitel „5.1.1 Phasenanalyse mittels Röntgenbeugung“) verursacht werden [233]. Da 
in beiden Zusammensetzungen ein gleichzeitiger Abfall der Porosität bei 100 – 300 nm erfolgt, sind 












100:00:00  10  11   6  
90:00:10  7  10   6  
90:10:00  9  9   4  
90:05:05  7  10   8  
85:05:10  7  8   9  
85:10:05  7  8   4  



























100:00:00  3,2  3,3  3,6 
90:00:10  3,4  3,6  3,7 
90:10:00  3,2  3,4  3,6 
90:05:05  3,3  3,4  3,7 
85:05:10  3,4  3,4  3,7 
85:10:05  3,3  3,6  3,5 













Werkstoffe anwendbar  ist,  in denen die Fehler nicht miteinander  in Wechselwirkung  stehen  [237‐
239]. In thermisch gespritzten Schichten werden diese Bedingungen durch das Vorhandensein eines 
Mikrorissnetzwerkes nicht erfüllt. Die Festigkeit wird also nicht durch den größten Fehler  in einem 









für  die  Momentanmoduli  ersichtlich  und  liegen  in  einem  Bereich  von  ungefähr  ±  20  %.  Im 
verspritzten Zustand ist im Vergleich zum reinen Al2O3 stets ein Festigkeitszuwachs festzustellen (vgl. 
Tabelle  5.4‐1  und  Abbildung  5.4‐1).  Dies  kann  mit  dem  besseren  Schmelzverhalten  und  der 
geringeren Viskosität der Schmelze und damit mit einer Erhöhung der Kontaktfläche der  Lamellen 
begründet  werden.  Es  erfolgt  in  den  Zusammensetzungen  85:5:10  und  85:10:5  eine  maximale 
Steigerung  der  Festigkeit  von  ca.  50 %. Danach  ist  eine  Tendenz  zum  Abfallen  der  Festigkeit  bei 
Überschreiten  eines  gewissen  Anteils  der  Zusätze  zum  Al2O3  zu  erkennen,  im  Konkreten  bei  der 
Zusammensetzung  80:10:10.  Dies  könnte  mit  dem  Einfluss  des  steigenden  amorphen  Anteils 


































           
90:0:10 
48 MPa 
           
90:10:0 
56 MPa 
           
90:5:5 
55 MPa 
           
85:5:10 
60 MPa 
           
85:10:5 
59 MPa 
           
 
aufgrund  des  besseren  Aufschmelzverhaltens  und  dem  versprödenden  Einfluss  des  mit  gleicher 
Tendenz  steigenden  amorphen  Anteils  erklärt  werden.  Die  hohe  Bruchdehnung  wird  durch  die 
vorgeprägten  Risswege  und  damit  durch  die  Effekte  der  Rissverzweigung  und  –umlenkung 
verursacht,  die  in  amorphen  Bereichen  geringer  werden.  Ein  Vergleich  von  Abbildung  5.3‐4  bis 
Abbildung  5.3‐10  untereinander  und  mit  Abbildung  5.3‐17  im  Kapitel  „5.3.1  Mikrostruktur  im 
verspritzten Zustand“ verdeutlichen, dass in 80:10:10 eine andere Verteilung der Mikrorisse existiert 
als  in  den  übrigen  Zusammensetzungen.  Das  bedeutet  zugleich,  dass  die  Festigkeit  ab  einer 
bestimmten  Dichte  von  Makrorissen  abfällt.  Der  E‐Modul  zeigt  kein  lineares  Verhalten  (rein 
elastisch),  sondern  eine  Abhängigkeit  vom  Grad  der  Beanspruchung.  Deshalb  wurde  zu  dessen 
Charakterisierung  anstelle  eines  einzelnen  Kennwertes  die  Darstellung  des  Momentanmoduls 
gewählt,  der  aus  der  Ableitung  der  Spannungs‐Durchbiegungs‐Kurven  gewonnen  und  für  alle 
Einzelmessungen errechnet wird. Danach werden die Kurven auf eine Dehnung von 1 normiert und 
gemittelt. Bei einer relativen Dehnung von 0,2 und 0,8 werden die Momentanmoduli abgelesen und 



























generelle  Tendenz  zum  Abfall  des Momentanmoduls  bei  steigender  Beanspruchung  damit  erklärt 
werden, dass die Vorgänge der Rissverzweigung und des Risswachstums immer weiter fortschreiten 
und langsam zu einem „Erweichen“ des Gefüges führen. Dabei wäre zu erwarten, dass rissstoppende 
Mechanismen  dieses  Verhalten  beeinflussen  sollten.  Ein  abfallender  Momentanmodul  bedeutet, 
dass die  Effekte der Verzahnung und Rissstoppung mit  steigender Dehnung  aufgebraucht werden 
und ein Übergang zur Rissvereinigung und zu einer beginnenden Bildung von Makrorissen erfolgt. Die 
auf den Abbildungen der Mikrostruktur  (vgl. Kapitel „5.3.1 Mikrostruktur  im verspritzten Zustand“) 
erkennbaren  rissstoppenden  Eigenschaften der  amorphen  Sublamellen  sind, wenn überhaupt, nur 













Lamellen  zurückgeführt werden. Dabei wirkt  TiO2  stark  beschleunigend. Nach  der  ersten  Behand‐
lungsstufe  verdreifacht  bzw.  vervierfacht  sich  der  E‐Modul  bei  0,2  relativer  Dehnung.  Bei  der 

























































































































































































































































































































































73 GPa  365 %  1,28  56 % 
90:0:10 
25 GPa / 2,13 ‰ 
71GPa  284 %  1,20  56 % 
90:10:0 
35 GPa / 1,90 ‰ 
122 GPa  348 %  0,90  47 % 
90:5:5 
30 GPa / 1,92 ‰ 
125 GPa  417 %  0,97  51 % 
85:5:10 
35 GPa / 1,84 ‰ 
113 GPa  323 %  1,19  65 % 
85:10:5 
33 GPa / 2,00 ‰ 
135 GPa  409 %  1,06  53 % 
80:10:10 
30 GPa / 1,80 ‰ 





wobei die dargestellten Werte  von  links nach  rechts bei  einer Behandlung  von  10h  1200°C,  100h 
1200°C, 55h 1400°C, 10h 1600°C und 100h 1600°C gewonnen wurden. Dabei ist bei 1600°C ein sehr 
deutlicher  Unterschied  des  Zeiteinflusses  zu  erkennen,  der  darauf  hindeutet,  dass  sowohl  das 














Werte  gibt,  ab  denen  ein  Einfluss  auf  die  Festigkeit  im Vergleich  zum  reinen Al2O3  erkennbar  ist.  
Wenn von den Ergebnissen der Elektronenbeugung ausgegangen wird, nach denen bereits nach der 
Behandlungsstufe 10 h bei 1200°C m‐ZrO2 vorhanden ist, dann gibt es auch hier eine kritische Größe 
dieser  m‐ZrO2‐Teilchen,  ab  der  die  Festigkeit  stark  beeinflussende  Mikrorisse  auftreten.  Ab  der 
Behandlungsstufe bei 1400°C ist ein signifikanter Anstieg der Festigkeit zu beobachten. Das bedeutet, 
dass zur Aktivierung des hier verantwortlichen Effektes  für den hier untersuchten Zeitrahmen eine 
Temperatur  größer  1200°C  notwendig  ist.  Bei  1600°C  tritt  das  Maximum  der  Festigkeit  bei 
Behandlungsdauern  kleiner  100  h  auf. Danach  kehrt  sich  die  festigkeitssteigernde Wirkung  in  ihr 
komplettes  Gegenteil  um.  Dies  bedeutet,  dass  der  zu  große  Anteil  des  sich  in  die  monokline 
Modifikation umwandelnden ZrO2 bzw. der zu stark wachsenden ZrO2‐Körner beim Abkühlen einen 
zu  großen Volumensprung und damit  eine  zu  große Rissdichte bewirkt, dabei das Gefüge  zu  sehr 
aufgelockert und damit der Zusammenhalt zerstört wird. Die Festigkeit und deren Veränderung wird 
allgemein durch drei Effekte bestimmt: erstens durch Umwandlung von (wenn enthalten) ZrO2 in die 
monokline  Modifikation  im  Sinne  einer  Umwandlungsverstärkung;  zweitens  durch  vorhandene 
Mikrorisse,  die  durch  Phasen mit  unterschiedlichen  Ausdehnungskoeffizienten  oder  bereits  in  die 
monokline Form umgewandelte ZrO2‐Teilchen verursacht werden und drittens durch Sinterprozesse, 
die  die  vorhandene  Lamellenstruktur  und  die  Korngröße  verändern.  Die  Abhängigkeit  der 
Biegefestigkeit  von  Behandlungstemperatur  und  ‐zeit  ist  in  Abbildung  5.4‐6  bis  Abbildung  5.4‐12 
dargestellt.  Bei  einer  oberflächlichen  Betrachtung  ergeben  sich  vier  grundlegend  verschiedene 
Verhaltensweisen der Mischungen, erstens ein zeitunabhängiges Ansteigen mit der Temperatur  für 




Behandlungszeiten  von  10  bis  100  h  bedeutet. Dabei  kann  davon  ausgegangen werden,  dass mit 





der  in 90:0:10 erkennbare Effekt der Umwandlung des freien ZrO2  in die monokline Modifikation  in 












Abbildung  5.4‐7:  Entwicklung  der  Biegefestigkeit  bei 
90:0:10 
 
und  Zeiten wirksam wird  und wesentlich  eher  abgeschlossen  ist.  In  85:5:10,  90:5:5,  85:10:5  und 
80:10:10  ist  unterhalb  1400°C  kein  und  oberhalb  1400°C  ausschließlich monoklines  ZrO2  als  reine 
ZrO2‐Phase  zu  finden. Dies beeinflusst  auch hier die  Festigkeit bzw. den Verlust dieser  sehr  stark. 
Wenn  weniger  ZrO2  enthalten  ist,  wie  in  85:10:5,  welches  noch  zusätzlich  in  der  Form  von 
Zirkoniumtitanat  gebunden  ist,  dann  tritt  bei  kompletter  Umwandlung  des  freien  ZrO2  in  die 
monokline  Form  kein  völliger  Festigkeitsverlust  auf.  Bei  90:5:5  wiederum  wird  weniger  ZrO2  im 
Zirkoniumtitanat gebunden. Hier kommt es zu einem kompletten Festigkeitsverlust. Von Belang  ist 
also der Anteil an monoklinem ZrO2 sowohl  in Bezug auf die Gesamtzusammensetzung als auch  in 
Bezug  auf  den  gesamten  ZrO2‐Anteil.  Es  soll  an  dieser  Stelle  auf  die  komplette  Darstellung  der 
Entwicklung  der Momentanmoduli  verzichtet werden,  da  die Werte  in  Tabelle  5.4‐2  nachgelesen 
werden  können. Der  unterschiedliche  Verlauf  der  einzelnen Momentanmoduli  sei  nur  an  einigen 
Beispielen  dargelegt. Aus  dieser Auflistung  ist  ersichtlich, dass  der Nichtlinearitätsparameter  nach 
einer  Temperaturbehandlung  zumeist Werte  größer  eins  annimmt.  Dieser  kann  für  den  Bereich 




























mitbestimmender  Effekt  ergibt  sich  aus  der  Phasenumwandlung  des  ‐  zum  ‐Al2O3.  Im  reinen 
Material  erhöht  sich  der  E‐Modul  von  ca.  240  GPa  vor  der  Umwandlung  auf  380  GPa  nach  der 
Umwandlung zum Korund [150, 155]. Dies beeinflusst aber nur die Unterschiede zwischen verspritzt 
und der ersten Behandlungsstufe, da die Umwandlung in Korund nach dieser Behandlungsstufe fast 
vollständig  abgeschlossen  ist.  In  den  folgenden  Abbildungen  ist  ein  Ansatz  zur  Klassifizierung  der 
beobachteten  Verläufe  des Momentanmoduls  dargestellt.  Dieser  ist  notwendig,  da  noch weitere 
Details erkennbar  sind, die mit dem Parameter E0,8/0,2 nicht erfasst werden. Die  in Abbildung 5.4‐3 
gezeigten Verläufe  entsprechen dem damit definierten  Typ  1. Hierbei  tritt  ein  leichter  konstanter 
Abfall des Momentanmoduls auf. Typ 2  (Abbildung 5.4‐13)  zeigt einen  konstanten Wert über den 
größten  Teil  des  Dehnungsgebietes.  Bei  Typ  3  (Abbildung  5.4‐14)  kommt  es  zu  einem  leichten 



















Proben  100:0:0  behandelt  für  100  h  bei  1200°C  als 
Vertreter des Typ 3 
 
Al2O3  erreicht  im  hier  untersuchten  Zeit‐Temperaturbereich  nicht  den  Typ  4, wobei  alle  anderen 
Zusammensetzungen diesen früher oder später anstreben. In 90:0:10 ist Typ 4 schon nach der ersten 
Behandlungsstufe erreicht. Zugleich  ist eine Tendenz zur Verschiebung des Maximums von Typ 4 zu 
höheren  relativen Dehnungen  bei  höheren Behandlungsstufen  erkennbar. Wenn  die  Festigkeit  (in 
Abhängigkeit der Behandlungsstufe) abzufallen beginnt, verschiebt sich dieses Maximum wieder zu 
niedrigeren  Dehnungswerten  und  der  absolute  Wert  des  Momentanmoduls  fällt  stark  ab.  Eine 
Korrelation  zur  Mikrostruktur  im  Allgemeinen  und  zum  Rissmuster  im  Speziellen  besteht  sehr 
wahrscheinlich  darin,  dass  das  Maximum  mit  einem  für  die  dann  einsetzende  Wirkung  von 
Makrorissen  kritischem  Dehnungsniveau  verknüpft  ist.  Dies  kann  auch  eine  Aktivierung  der 
Umwandlungsverstärkung durch ZrO2 bedeuten. Grundsätzlich betrachtet bedeutet ein Anstieg eine 
Versteifung des Gefüges, die mit der Rissstoppung und der Ausbildung einer Prozesszone zu erklären 
ist.  Ein  Abfall  der  Kurve  bedeutet  ein  Erweichen  des  Gefüges  aufgrund  Rissvereinigung  und 
Makrorissbildung.  Wenn  ein  Maximum  vorhanden  ist  (Typ  4),  dann  existiert  ein  kritisches 
Dehnungsniveau,  bei  dem  ein  Übergang  zwischen  den  beiden  Verhaltensweisen  erfolgt.  Das 
Auftreten dieses Maximums könnte als ein dem Konzept des KI0‐Wertes entsprechendes Kriterium 
angesehen werden, gälte hier aber nur  für die Makrorisse. Wenn  sich die Dehnung der Bruchdeh‐

















































































































































die  Biegeversuche  jedoch  spannungsgesteuert  durchgeführt  wurden,  ist  eine  Interpretation  der 
Bereiche nahe einer relativen Dehnung von 1 nicht sinnvoll. Dafür wären Versuche mit weggesteuer‐
tem  Biegevorgang  vorzunehmen.  Aus  den  bisherigen  Darlegungen  kann  daher  geschlussfolgert 
werden, dass von den hier untersuchten Mischungen und Konzentrationsbereichen nur 100:0:0 und 
eventuell 85:10:5  für dauerhafte Temperaturbelastung bei bis  zu 1600°C geeignet  zu  sein  scheint. 





optimalen  Konzentrationen  und  Verhältnisse  gesondert  zu  ermitteln  wären.  Dabei  sollten  die 
Wechselwirkungen des TiO2 mit dem  ZrO2 und dessen Umwandlung besondere Beachtung  finden. 














der  Ausdehnungskoeffizient.  Damit  wird  deutlich,  warum  die  mechanischen  Festigkeiten  in  den 
Mischungen 90:0:10, 90:5:5, 85:5:10 und 80:10:10 nach einer bestimmten Temperaturbehandlungs‐
stufe gegen Null gehen. Das Gefüge kann derart große Schwankungen im Ausdehnungskoeffizienten, 
die  von  einzelnen  Bereichen  in  einer  sich  anders  verhaltenden  Matrix  herrühren,  einfach  nicht 
unzerstört überstehen. Während  im Bereich  kleiner  1000°C  für den Ausdehnungskoeffizienten  für 
Al2O3‐Werkstoffe  typische Werte  [20]  erreicht werden,  so  sind  diese  für  die  Zusammensetzungen 
90:10:0 und 85:5:10 etwas erniedrigt, was mit dem Vorhandensein von ‐Al2TiO5 begründet werden 
könnte.  In  der  Probe  80:10:10  kann  der  starke  Abfall  im  Bereich  zwischen  800  und  1000°C  der 
Umwandlung des m‐ZrO2  in  t‐ZrO2 zugeordnet werden.  Im Vergleich dazu  ist diese Umwandlung  in 
den Proben 90:5:5 bzw. 85:5:10 erst ab 1000°C und in 90:0:10 sogar erst ab 1200°C zu erkennen. TiO2 
verschiebt also die Umwandlungstemperatur des ZrO2 hin zu niedrigeren Werten. Dabei könnte das 





















Die  Grundfragen,  die  sich  in  diesem  Kapitel  stellen,  sind:  Ist  an  solch  dünnen  Schichten  ein 
Thermoschock  möglich?  Und  wenn  ja:  Sind  damit  signifikante  Veränderungen  der  Festigkeit 
feststellbar? Nur bei einer oberflächlichen Betrachtung scheinen Thermoschockversuche an Proben 
mit  sehr  kleinen Volumina  fragwürdig. Eine genauere Analyse ergibt  jedoch, dass die Wechselwir‐
kung  zwischen  Geometrie  und  der  hier  verwendeten  Methode  der  Wasserabschreckung  als 
bestimmender  Faktor  in diese Betrachtung unbedingt mit  einbezogen werden muss. Die  in dieser 
Arbeit untersuchten streifenförmigen Proben zeichnen sich durch eine Breite von ca. 1 cm und eine 
Dicke  von  ca. 0,5 mm  aus. Beim  Eintauchen der Probe  in das Abschreckmedium, was  im  Idealfall 
parallel zur Längsachse geschieht, zieht sich der schon abgekühlte Teil der Probe zusammen und am 
Übergang zum noch nicht abgekühlten Bereich bildet sich eine Spannungszone aus. Dabei steht der 
kühlere  Bereich  bis  zum  vollständigen  Temperaturausgleich  der  Probe  unter  Zugspannungen,  der 
benachbarte wärmere Bereich  hingegen  unter Druckspannungen. Diese Welle  aus  aufeinanderfol‐
gender Zug‐ und Druckspannung bewegt sich synchron mit dem Eintauchvorgang durch die gesamte 
Probe hindurch. Dabei ist die Höhe der Spannungen hauptsächlich von der Breite dieser Wellenfront 
abhängig.  Beim  senkrechten  Eintauchvorgang  entspricht  diese  der  Probenbreite,  so  dass  eine 
sorgfältige Durchführung  der Versuche  die  Streuung  der Messwerte  verringern  kann. Das  geringe 
Probenvolumen  bewirkt  einen  weiteren  Effekt,  der  ebenfalls  zu  beachten  ist.  Durch  das  hohe 
Oberflächen‐Volumenverhältnis  wird  die  Probentemperatur  bei  höheren  Temperaturen  immer 
stärker durch die Abstrahlung von Energie und dem damit verbundenen Wärmeverlust beeinflusst. 
Um den  Einfluss der  Zeit  zwischen  Entnahme der  Proben  aus  dem Ofen  und dem  Eintauchen  ins 
Wasserbad  zu minimieren  bzw.  konstant  zu  halten,  wurde  eine  aus  dem  Ofen  herausnehmbare 



















führt  also  sehr wahrscheinlich  auch  zu Unterschieden  im Rissmuster. Des Weiteren  stellt  sich  bei 
Verwendung dünner Proben die Frage nach der Größe der Prozesszone. Ist diese eventuell größer als 
die  Probendicke?  Dies  hätte  beim  Unterschreiten  einer  kritischen  Probendimension  eine 
Verringerung der Thermoschockbeständigkeit zur Folge  [173]. Dabei gibt es drei Mechanismen, die 
die Größe dieser Prozesszone bestimmen. Dies sind  jeweils die Wechselwirkungen des Makrorisses 
mit  den  vorhandenen  Mikrorissen,  mit  den  vorhandenen  Körnern  bzw.  Lamellen  und  dem 
umwandlungsfähigen Anteil des t‐ZrO2. Diese Wechselwirkungen beeinflussen sich auch gegenseitig, 
da  sie  alle  auf das  Spannungsfeld  einwirken und  gleichzeitig  auch  von diesem beeinflusst werden 
[242]. Da die Größe der Prozesszone  im Bereich von 3 µm [243] bis   einige 10 – 100 µm [130, 159, 
181,  190,  244,  245]  liegen  kann,  ist  ein  solcher  Einfluss  bei  den  hier  verwendeten  Proben  nicht 
ausgeschlossen.  Dabei  spielt  auch  die  Verteilung  der  Spannung  relativ  zur  Probe  und  damit  die 
Richtung  der  Rissausbreitung  eine  wichtige  Rolle.  Die  Überlegung,  dass  ein  ausgeprägtes  R‐
Kurvenverhalten  mit  einer  guten  Thermoschockbeständigkeit  verknüpft  sein  sollte,  folgte  aus 
Untersuchungen von gesinterten monolithischen Keramiken [185, 190, 246‐248]. Ebenso scheint es 
logisch, dass  es  gut  für die Thermoschockbeständigkeit  sein  sollte, wenn Risse  leicht  zu  initiieren, 
aber  schwer  zu  verlängern  sind.  Dies  würde  zu  einer  verstärkten  Tendenz  der  Rissverzweigung 
führen. Wenn im Gefüge bereits eine gewisse Verteilung an Mikrorissen vorhanden ist, dann befindet 
sich die Mikrostruktur bezüglich der Mikrorisse bereits  in einem Zustand, der sich erst während des 
Durchlaufens  einer  R‐Kurve  einstellen  würde.  Das  R‐Kurvenverhalten  an  sich  hätte  somit  einen 
geringen  Einfluss  auf  die Makrorissausbreitung  und  damit  auf  das  Thermoschockverhalten.  Nach 
Referenz  [159]  befinden  sich  Rissprozesse  in  thermisch  gespritzten  und  temperaturbehandelten 
Proben  bei  Thermoschockbeanspruchung  in  einem  Bereich,  der  dem  Bereich  der  R‐Kurve  bei 
längeren Rissen entspricht. Dabei  ist die Festigkeit  thermisch gespritzter Materialien vor allem von 
der Bruchzähigkeit abhängig. Demzufolge sollte der absolute Wert der  (Plateau)Bruchzähigkeit den 
stärkeren  Einfluss  auf  die  Thermoschockbeständigkeit  haben. Dieser  liegt  für  thermisch  gespritzte 
Schichten  des  Systems Al2O3‐TiO2  im Bereich  von  1  –  2 MPa∙m
‐1/2. Beim  Einsatz  von Nanopulvern 
werden  auch Werte  größer 10 MPa∙m‐1/2  angegeben  (vgl.  Tabelle 7‐1). Nach  einer  Temperaturbe‐
handlung nähern sich diese Werte denen von gesinterter Keramik an und liegen im Bereich von 4 – 5 
MPa∙m‐1/2.  Dabei  ist  die  Temperaturbehandlung  jedoch  so  gewählt,  dass  die  ursprüngliche 
Lamellenstruktur noch zu erkennen ist und die mechanischen Eigenschaften bestimmt. Dies bedeutet 
auch, dass eventuelle nanoskalige Ausscheidungen einen starken Effekt auf das Thermoschockverhal‐
ten  zeigen  sollten  [98,  99]. Obwohl  die  Frage  nach  dem  Einfluss  des  R‐Kurvenverhaltens  auf  den 
Thermoschock nicht abschließend beurteilbar  ist,  lassen die angestellten Überlegungen  jedoch den 
Schluss zu, dass dieser Einfluss  in  seiner Auswirkung anderen Effekten, wie z.B. dem geringeren E‐
Modul untergeordnet ist.  
Die  hier  dargestellten  Thermoschockversuche wurden  an  einigen  der  zuvor  ausführlich  unter‐
suchten Zusammensetzungen nach einer Temperaturbehandlung von 10 h bei 1200°C durchgeführt. 
Die Motivation, gesinterte Schichten zu untersuchen, besteht darin, den Einfluss einer Temperatur‐
behandlung  auf  Phasenumwandlung  und  Sinterung  durch  das  Aufheizen  während  der 
Thermoschockversuche  zu minimieren. Dabei würde der Temperaturbereich der Kristallisation des 





Effekten bewirken.  Zugleich  können  so Auswirkungen eventueller Ausscheidungen deutlich erfasst 
werden,  wobei  sich  zeigt,  dass  sowohl  signifikante  Festigkeitsverluste  als  auch  signifikante 





kommt  und  der  TiO2‐Anteil  nochmal  eine  Verschlechterung  im  Vergleich  zu  100:0:0  zu  erbringen 
scheint.  Dies  lässt  den  Schluss  zu,  dass  für  die  Thermoschockbeständigkeit  entweder  eine 
Umwandlungsverstärkung oder der Einfluss von Ausscheidungen von ZrO2 bzw. ZrTiO4 von Vorteil ist. 






den  übrigen  Zusammensetzungen  ist  die  lamellare  Struktur  in  100:0:0  und  90:0:10  noch  deutlich 
ausgeprägt.  Daraus  lässt  sich  schließen,  dass  eine  noch  vorhandene  Lamellenstruktur  weniger 
Einfluss auf die Thermoschockbeständigkeit hat als durch Ausscheidungen oder eine Umwandlungs‐
verstärkung  verursachte  Effekte.  Das  Zusammenfinden  aller  Zusammensetzungen  bei  einer 
Temperaturdifferenz  von  1000  K  auf  einem  gleichen,  sehr  niedrigen  Festigkeitsniveau,  das  aber 
dennoch ungleich Null  ist, bedeutet, dass die Risse zwar stabil wachsen, aber bei genügend großem 
Fortschreiten die Dimension der Probendicke erreichen und die Festigkeit signifikant verringern. Für 
die  Restfestigkeit  ist  dann  nur  noch  eine  rein  mechanische  Verklammerung  verantwortlich,  die 
offensichtlich  für alle Zusammensetzungen ähnlich  ist. Aus dieser Restfestigkeit  lässt  sich auch der 





Demzufolge  ist  ein  Anstieg  des Momentanmoduls  bei  kleinen  Dehnungswerten  günstiger  für  das 
  
 










Thermoschockverhalten  als  ein  konstanter  Momentanmodul.  Es  lässt  sich  ableiten,  dass  diese 
Verspannung der Probe durch  eine Verstärkung der Prozesse der Rissstoppung und  –verzweigung 
verursacht  und  damit  das  Wachstum  von  Makrorissen  vermindert  wird.  Aufgrund  der  aus  der 
Literatur  bekannten  Tatsache,  dass  thermisch  gespritzte  Schichten  im  verspritzten  Zustand  eine 










Nachfolgend werden  einige  Ergebnisse  von Nebenrichtungen und  Ideen diskutiert, die  sich  im 






oder  Projekte  überführt  werden  konnten  und  daher  nach  einem  gewissen  Vorversuchsstadium 
eingestellt wurden. Dennoch stehen sie in engem Zusammenhang mit den Kernthemen dieser Arbeit 
und sollen deshalb kurz dargestellt werden. Möglicherweise können diese Ideen erneut aufgegriffen 











bereits  im Material  vorhanden  ist, wird  dieser  Effekt  stark  verringert. Darüber  hinaus  ist  aus  der 








und  b  ist  die Oberfläche  einer  solchen  Schicht mit  für  ‐Al2O3  typischen  nadelförmigen  Kristallen 
dargestellt.  Nach  einer  Temperaturbehandlung  der  gespritzten  Probe  für  1  h  bei  1300°C werden 
mittels  Rietveldanalyse  ca.  10  ma.%  Korund,  50  ma.%  NaAl11O17  und  40  ma.%  Na2Al10MgO17 
gefunden.  Dabei  kristallisieren  die  natriumhaltigen  Phasen  sehr  wahrscheinlich  auch  aus  dem 


























Abschreckung  kann  neben  der  Phasensynthese  auch  zur  gezielten  Erzeugung  von  metastabilen 
Zuständen genutzt werden. Die zwei hier untersuchten Beispiele betreffen das System ZrO2‐MgO und 
Al2O3‐ZrO2, wobei  es  nur  innerhalb  des  ersteren  thermodynamisch  stabile Verbindungen  gibt  und 
dies auch nur oberhalb 1400°C [255].  
Im  Rahmen  des  Versuches wurden  aus monoklinem  ZrO2  und MgO  zusammengesetzte  Stäbe 
(Rohstoffe  siehe  Tabelle  4.2‐1  und  Tabelle  6.1‐1)  hergestellt  und  in  Wasser  verspritzt.  Das  so 
gewonnene  Pulver  zeigt  im  Röntgenbeugungsdiagramm  keine  Spuren  von monokliner  Phase  und 
besteht  zu 55 ma.% aus  kubischem und  zu 45 ma.% aus  tetragonalem ZrO2. Die orthorhombische 
Phase  kann  nicht  nachgewiesen  werden.  Ebenso  wenig  sind  in  diesem  System  die  für  Y2O3‐
stabilisiertes ZrO2 beschriebenen metastabilen Phasen c´‐ oder t´‐ZrO2 vorhanden (vgl. Kapitel „3.1.2 
Besonderheiten  der  Phasenausbildung  beim  thermischen  Spritzen“).  Das  Diffraktogramm  der 


















Auf  die  gleiche  Art  wurden  Pulver  aus  Stäben  der  Zusammensetzung  90:0:10  und  80:0:20 




Anschliff  ist  noch  die  ursprüngliche  Form  der  erstarrte  Tropfen  zu  erkennen.  Darin  gibt  es  zwei 
verschiedene  Größenklassen  von  Ausscheidungen  (Abbildung  6.1‐4).  Eine  Auswirkung  der 
Ausscheidung von ZrO2 auf die durch die Umwandlung von ‐ zu ‐Al2O3 entstehende Porosität  im 
Sinne einer Verringerung dieser bleibt noch  zu ermitteln,  ist aber wahrscheinlich. Die Art der hier 









Das  Stabflammspritzen  kann  als  Schritt  zur  Pulverkonfektionierung  für  andere  Verfahren  des 
thermischen Spritzens, bei denen Pulver eingesetzt wird, verwendet werden. Dadurch können Pulver 
mit  einer  schon  angepassten  Teilchengröße  erhalten  werden.  Es  können  auch  Zusätze mit  sehr 




ver  zu  verwenden.  Dadurch  entstehen  amorphe  Zwischenschichten,  die  auch  nach  einer 
Temperaturbehandlung noch amorph sind und verbesserte Haftung, höhere Festigkeit und geringere 







Somit  liegen  potentielle Anwendungen der hier beschriebenen  Systeme bei  temperaturbelasteten 
Bauteilen beispielsweise in Gasturbinen.  
Da die Porosität einen starken Einfluss auf die thermische Leitfähigkeit hat, ist es denkbar, diese 
über  Zusätze  zu  steuern,  die  entweder  die  Gaslöslichkeit  beeinflussen  oder  die  beim  Schmelzen 
selbst Gase freisetzen. Beispiele dafür sind Nitride oder Oxynitride. Die Entstehung von Oxynitriden 
bei  Verwendung  von  Stickstoff  als  Schutzgas  im  Spritzprozess  wäre  ein  weiteres  interessantes 
Forschungsgebiet. Dabei ist eine Wechselwirkung im System Al2O3 zu erwarten, da die Phase Al5O6N 
eine fast  identische Kristallstruktur aufweist wie das beim schnellen Abkühlen entstehende ‐Al2O3. 
Ebenso wäre  es  interessant,  Verbindungen  der  Klasse  der M‐Al‐O‐N mit M=Si,  Ti,  Zr,… mit  dem 
thermischen Spritzen zu verarbeiten.  
Eine  denkbare  Erweiterung  des  thermischen  Spritzprozesses  bzw.  der  Nachbehandlung  von 
Schichten  ist  die  Kombination  mit  einem  Laserprozess  [31],  der  zu  einer  lokal  begrenzten 




tanmoduls  und  der  Thermoschockbeständigkeit  wäre  lohnenswert,  da,  wenn  ein  solcher 
Zusammenhang weiter bestätigt würde, eine Möglichkeit zur Beurteilung der Thermoschockbestän‐
digkeit  ohne  Thermoschockversuche  gegeben  wäre.  Dazu  wären,  neben  der  Untersuchung  von 
verschiedenen Zusammensetzungen und Temperaturbehandlungen, auch die Einflüsse verschiedener 
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